















Green laser diodes (LDs) are useful for full-color laser displays, laser pointers, laser
therapy, scientic researches, and so on. However, realization of green LDs has been one
of the big challenges in semiconductor light emitting devices. Recently, InGaN-based
green LDs have been realized, but the fabrication methods are not clearly shown. In
this study, we show how to make high-quality LD structures based on the critical layer
thickness (CLT) model.
In Chap. 1, we summarize the history and the recent achievements in the InGaN-
based LDs and point out the issues about long wavelength LDs based on In-rich InGaN
quantum wells (QWs); internal electric eld induced by spontaneous and piezoelectric
polarization, degradation of crystalline quality, and reduction of optical connement. In
such situation, non-c-plane InGaN QWs have been proposed, because they can reduce or
eliminate the electric elds. Among them, semipolar f1122g InGaN QWs are promising
materials because of the polarization switching phenomenon, which enables cleaved-facet
mirror of LDs.
In Chap. 2, fundamental growth characteristics of the semipolar (1122) and (1122)
GaN homoepitaxial layers are investigated. (1122) and (1122) have inverse polarity and
dierent surface bond congurations each other; (1122) is N-polar-like, whereas (1122) is
Ga-polar-like, which gives dierent growth properties. We nd that (1122) GaN is su-
perior, because the growth window for obtaining smooth surface is wider, unintentional
impurity incorporation is quite low, compared to (1122) GaN. For Mg-doped GaN, we
compare the dopant proles. We nd that (1122) GaN is superior in terms of Mg incorpo-
ration eciency and steep turn-on of Mg concentration at the Mg-doped/undoped GaN
interface.
In Chap. 3, In incorporation eciency, abruptness of InGaN/GaN heterointerfaces, and
the optical properties of (1122) and (1122) InGaN are compared. We nd that In incorpo-
ration eciency is greater for (1122) than (1122), and that the abruptness of InGaN/GaN
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heterointerfaces is smooth for (1122), whereas (1122) InGaN/GaN heterointerfaces are
rough and composed of (0001), (1120), and f1101g facets, which forms quantum-dot-like
structures. These dierences may be attributed to the dierence of surface bond cong-
uration as is the case for GaN homoepitaxy. Their PL characteristics are found to be
dierent, reecting the structural dierences.
To design and obtain high-quality epitaxial layers of LDs, critical layer thickness (CLT)
is one of the most important factors. In Chap. 4, we develop a CLT model taking
into account both the anisotropy of crystal structure and lattice relaxation mechanisms
depending on the crystallographic orientation. For (1122) InGaN single layers and single
QWs, the theoretical calculation can well reproduce the experimental results. In addition,
we found that InGaN/GaN multiple QWs can be regarded as an uniform InGaN single
layer characterized by the eective In composition and the total thickness. This idea can
be applied to more general strained-multilayers such as LDs on GaN substrates, which
accommodate compressive stresses of InGaN layers and tensile stresses of AlGaN layers.
In Chap. 5, LD structures are designed to grow coherently on (1122) GaN substrates,
using the model proposed in Chap. 4. As a result of precise control of stresses accom-
modated in the heterostructures, all layers of the LD structure are grown coherently on
the (1122) GaN substrate. Such samples are optically pumped at room temperature. The
longest lasing wavelength in this study was 470 nm. In this spectral range, the threshold
energy density is lower and the slope eciency is higher for the [1123] cavity. We also
fabricated the ridge waveguide LD devices and tried current injection. Spontaneous green
emission was observed, but lasing was not observed.
In Chap. 6, we propose the novel cladding structures to improve optical connement
of LDs: InGaN/AlGaN stress-compensated superlattices (SCSLs) as a cladding layer.
The structural design was conducted based on the force-balance of InGaN and AlGaN
layers. We demonstrate that the thick SCSLs can be grown coherently on the (1122) GaN
substrates and their refractive indices are lower than that of GaN, especially in the green
spectral region.
In chapter 7, we propose embedded void structures to improve optical connement.
Because the refractive index of the air is 1, embedded voids can reduce the eective
refractive index of GaN. This structure can improve optical connement of waveguide
modes. We nd that, for the LD structures on embedded voids, the PL intensity is
stronger and the peak wavelength is longer at the region just above the voids.
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Einstein による 1917 年の誘導放出理論 [1] の提唱から間もなく 100 年が経とうとしてい
る. この理論をベースとして, 約 100年の間にレーザに関する技術は著しく進展した. 1954年
に Towns らは, NH3 ガスを用いたマイクロ波の増幅器を実現し, これをメーザ (Microwave
Amplication by Stimulated Emission of Radiation: MASER) と名付けた [2, 3]. その
後, 1960 年に Maimann らは, ルビー結晶を用いて可視光領域 (694.3 nm) のレーザ (Light
Amplication by Stimulated Emission of Radiation: LASER)発振に成功した [4]. そして
1962年には GaAsの p-nホモ接合を用いて, 世界初のレーザダイオード (Laser Diode: LD)
が実現された [5, 6]. また, 1970年には Ioe研究所の Alferovら, Bell研究所の Hayashiらの
2グループにより, ほぼ同時に LDの室温連続発振が報告された [7, 8]. この時には液相エピタ





例えば, 光ファイバの低損失域 (1.3 m, または 1.55 m 帯) に適合する赤外 LD が
InGaAsP/InP系材料を用いて実現されたことにより, 光通信技術によって膨大な情報を高速
に伝達できるようになり, 今日の高度情報化社会の礎となった. また, LD の波長が赤外 (780
nm, AlGaAs)! 赤色 (650 nm, AlGaInP)! 青紫色 (405 nm, InGaN) と短波長化されるに
つれて, より微小な領域への集光が可能となったため, CD (Compact Disc)!DVD (Digital
Versatile Disc)!Blu-rayの順に光ディスクの記録密度が飛躍的に向上し, 高音質な音楽や, 高
精彩な映像を家庭でも楽しめるようになった. その他にも, 医療や学術研究, イルミネーション
など, 様々な場面で LDは利用されており, 我々の生活に不可欠のものとなった.
2 第 1章 序論
1.1.1 グリーンギャップ
LD にはレーザ発振が難しい波長領域がいくつか存在する. その 1 つが緑色領域であり,
グリーンギャップと呼ばれている. 図 1.1 に, これまでに報告されている可視光領域の発光
ダイオード (Light Emitting Diode: LED) の外部量子効率 (External Quantum Eciency:
EQE) [9,10,12{15]および LDの閾値電流密度 [16{50] の波長依存性を示す. 緑色から黄色領
域にかけて LEDの EQEが低下するとともに, LDの閾値電流密度が急激に増加し, 発振しな
くなっていることが分かる. 緑色 LD が実現されれば, 既に実用化されている青色 LD, 赤色
LD との組み合わせによる光の 3 原色の LD を用いたレーザディスプレイが実現可能となる.
レーザディスプレイは高精彩かつコンパクト, フォーカスフリーという特徴を持つ. 光源に LD
を用いることで小型化が可能となり, 小型レーザプロジェクタをスマートフォンやタブレット
端末に搭載したり, レーザ TVなどへの応用が期待される. 既に商用化されているものもある
が [51], これらは高効率な赤外 LDのレーザ光を非線形光学結晶により変換したものを緑色の
光源として用いている. したがって, 波長変換によるエネルギー損失が不可避である. これに
対して, 緑色で直接発振する LDが実現されれば, 原理的により高効率かつコンパクトなデバ
イスを作製できる. このようなプロジェクタ向けの緑色 LDの需要は年々増加し, 2016年には
約 5億ドルの市場規模になると予測されている [52]. このような理由から, 緑色 LDの実現が
渇望されていたが, その実現は光デバイスの分野において長年の大きな課題の 1つであった.
緑色領域において原理的に発光可能な混晶半導体の材料系はいくつか知られているものの,
現状では高効率な発光は難しい. 高輝度赤色 LEDや LDに用いられている AlGaInP系材料
は, 650 nm付近の赤色の波長領域では高効率発光が可能であるが [53, 54], AlP, GaPが間接
遷移型であるために, Alリッチあるいは Gaリッチな組成域において間接遷移型となり, 特に
ディスプレイで必要とされる 620{630 nm での高効率化  低閾値化は材料物性的に困難であ
る. 短波長化が難しい.
また, ZnSeをベースとした II-VI族半導体を用いて, 青緑色領域でのレーザ発振を目指した
研究が行われてきた. かつては青色 LED/LD 実用化の筆頭候補と目されていた材料であり,
青緑色領域での電流注入発振が研究室レベルでは実現されたが [55], 結晶の脆弱性により長寿
命化が難しく, 実用化には至っていない. 最近では Beを導入することで結晶の脆弱性を改善
する試みがなされており, グリーンギャップ領域における低閾値レーザ発振が報告されている
ものの, 実用化に耐え得る寿命を得られるまでには至っていない [20,21].
一方, 現在実用化されている青色 LED/LDに用いられている InGaNは InN(バンドギャッ
プ 0.6 eV, 波長 2 mに相当) [56]と GaN(3.4 eV, 365 nm) [57]の混晶半導体であり, 全組
成域で直接遷移型である. すなわち In組成比の変化により発光波長を近紫外から赤外まで変









































































































300 350 400 450 500 550 600 650 700
0.1
Lasing Wavelength [nm]
図 1.1 可視光領域における LED の外部量子効率 (EQE) (InGaN 系 [9, 10, 12{14],
AlGaInP系 [15]) および LDの室温における発振閾値電流密度の波長依存性 (II-VI族半導
体 [16{21], AlGaInP系 [22], InGaN系: 極性面 (0001) [23{35],極性面 (0001)QD [36,37],
無極性面 f1100g [38{42], 半極性面 f1122g [43{45], 半極性面 f2021g [46{50] ).
があり, 緑色 LDに最も適した材料といえる.
1.2 III族窒化物半導体研究の歴史
ここで, III 族窒化物半導体の研究の歴史について触れておく. III 族窒化物半導体 AlN,
GaN, InNはすべて直接遷移型半導体であり, それぞれのバンドギャップが室温で 6.0 eV, 3.4
eV, 0.6 eV であるため [58], これらの混晶を作製することによって赤外から深紫外までの幅
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図 1.2 (a) III族窒化物半導体の格子定数とバンドギャップの関係. 上軸には GaNに対す
る格子不整合度を示す. 格子定数, バンドギャップ, ボーイングパラメータは文献 [58]の値
を用いた. (b) III-V 族および II-VI 族半導体の格子定数とバンドギャップの関係. 上軸に
は GaAsに対する格子不整合度を示す.
広い波長領域での発光が可能である. 図 1.2(a) に, III 族窒化物半導体の格子定数とバンド
ギャップの関係を示す. 中でも GaNは青色 LED/LDのベースとなる材料の候補として長年
にわたって研究が行われてきた. ハイドライド気相成長法 (Hydride Vapor Phase Epitaxy:




げられる. II-VI族半導体の ZnSeは, 図 1.2に示すように, 格子定数の近い GaAsの良質なバ
ルク基板が存在するため, 高品質なエピタキシャル膜を得ることが比較的容易であった. これ
に対し, GaNバルク結晶はもとより, GaNと格子定数の近い基板結晶は存在しなかった. その
ため, サファイア (-Al2O3), SiC, Siなどが基板として用いられたが, 格子定数や熱膨張係数
が GaNと大きく異なるために単結晶薄膜を得るのは困難であった.
ところが, ブレークスルーが起こった. 1986年に名古屋大学の Amanoらは, MOVPEによ
り低温 AlN緩衝層を介して GaNを成長させることで, 高品質な GaNエピタキシャル膜を得
ることに成功した [61, 62]. また, 低温 GaN緩衝層も GaN薄膜の高品質化に有効であること
*1 Metalorganic Chemical Vapor Deposition: MOCVDともいう.
1.3 InGaN系 LDの長波長化を妨げる要因 5
が後に明らかになった [63].
しかしながら, 青色 LED/LD の実現のためには, p 型 GaN の実現が必須であったが, Mg
をドープするだけでは p 型にはならなかった. MOVPE 成長した Mg ドープ GaN において
は, HがMgと結合しており, これがアクセプタを不活性化することが後に明らかになってい
る [64, 65]. そのため, 何らかのエネルギーを与えてMg-H結合を切り, Mgアクセプタを活性
化する必要がある. 名古屋大学の Amanoらは, Mgドープ GaNに低エネルギーの電子線照射
(Low-Energy Electron Beam Irradiation: LEEBI)を施すことで p型化を達成するとともに,
p-nホモ接合による LEDの動作も実証した [66]. 後に日亜化学工業株式会社の Nakamuraら
は, Mgドープ GaNの熱処理 (アニール)もMgアクセプタの活性化に有効であることを報告
した [67].
これらの成果を足がかりとして, InGaN系発光デバイスの開発は急速に進展する. まずは活
性層として GaN/InGaN/GaN ダブルヘテロ構造を用いた青色 LED が [68], 次いで InGaN
量子井戸 (Quantum Well: QW)を活性層として用いた紫外から赤色の LED [69, 70]が実現
された. そして, InGaN多重量子井戸 (Multiple Quantum Well: MQW)を用いた青紫色 LD
の実現へと至った [71].
これらのデバイスの実現は, 我々の生活に多大な影響を及ぼした. 例えば, 青色 LEDは黄色
蛍光体と組み合わせることによって高効率白色 LEDとして実用化されており [72], 現在では
液晶のバックライトや室内照明として普及している. また, 青紫色 LDは主に Blu-rayディス
クのピックアップ光源として用いられている.
1.3 InGaN系 LDの長波長化を妨げる要因
現状のトップデータでは, 青色 LEDの EQEは 80%以上に達しており [12], 青色 LDに関






の 3つが考えられる. 以下では, これら 3つの問題点について詳細を述べる.
6 第 1章 序論
1.3.1 QWの内部電界の増大
窒化物半導体はウルツ鉱構造が最も安定であるため, c 軸方向に分極が発生する. 無歪状態
の分極を自発分極, 歪が加わることで生じる分極をピエゾ (圧電)分極という. これらの分極に
よって生じる InGaN QW内部の電界により, 電子と正孔の包絡線関数の重なりが減少し, 内
部量子効率 (Internal Quantum Eciency: IQE)が低下することが知られている. 特に, 従来
用いられてきた極性面 (0001) InGaN QW においては内部電界が大きく, この問題が顕著で
あった. GaN基板上に InGaN QWを成長する場合, InGaNの結晶格子は面内に圧縮歪, 成長
方向には引っ張り歪を生じる. 図 1.2(a)に示すように, In組成が増加するにつれて格子不整合
度が大きくなり, それに伴って内部電界が増大するため, これが LDの発振波長の長波長化を
妨げる要因の 1つとなっていた.
そこで, 図 1.3に示すような半極性面や無極性面 (これらを総称して非極性面と呼ぶ) といっ
た特殊な面方位を用いることで, この問題を回避できることが理論的に提唱された [73,74]. 図
1.4 に, In0:1Ga0:9N QW(井戸幅: 3 nm) の内部電界および電子 正孔の包絡線関数の重なり
積分の二乗の c面からの傾き角依存性を示す. 輻射再結合確率は後者に比例するため, 値が大
きい (1に近い)面方位ほど高効率発光が可能となる. 無極性面では内部電界がゼロであり, 重




非極性面の提唱以降, 様々な研究機関で非極性面 InGaN QWの基礎研究および発光デバイ
スの作製が盛んに行われ, その有用性が実証されている. 当研究室では, 選択再成長法により
作製された f1122g GaNマイクロファセット上の InGaN QWにおいて, 内部電界の低減およ
びそれに伴う輻射再結合確率の飛躍的増大を初めて見出した [75, 76]. それを受けて f1122g
GaN バルク基板上に成長した InGaN QW を利用した LED を作製し, 緑色領域においても
EQEが 4%という実用レベルの値を実現した [77, 78]. また, 住友電工株式会社の Enyaらは,
半極性 f2021g面を用いて世界初の純緑色 LDを実現した [46].
1.3.2 結晶品質の低下
このように優れた特性を有する非極性面であるが, そのポテンシャルを最大限に引き出すた
めには高品質な結晶の作製が不可欠である. しかし, 図 1.2(a)に示したように, 窒化物半導体
は大きな格子不整合を有する系であるため, 結晶欠陥の発生が懸念される.
ある基板上に格子定数が異なる材料をエピタキシャル成長させる場合, その膜厚が薄い間は

















図 1.3 ウルツ鉱構造の様々な面方位. 右下の数字は GaNの格子定数 (a = 0.3189 nm, c
= 0.5185 nm) [58]をもとに計算した c面からの傾きを表す.
面内の格子定数を基板のそれに一致させて成長する. これをコヒーレント成長という. しかし,
膜厚が厚くなると歪エネルギーが蓄積していき, ある膜厚を超えるとヘテロ界面の結合が切れ,
エピタキシャル層は元の格子定数に戻ろうとする. これを格子緩和という. また, 格子緩和が
始まる膜厚を臨界膜厚という. 結合が切れた部分は, 結晶欠陥の一種であるミスフィット転位
と呼ばれ, 一般的には非輻射再結合中心となることが知られている.
LD の基本構造は, 分離閉じ込めヘテロ構造 (Separate Connement Heterostructure:
SCH) である. これは, キャリアの閉じ込めと光の閉じ込めを別々の層が担う構造である. 活
性層におけるキャリアの閉じ込めには QW 構造が用いられることが多いが, 量子細線や量子
ドット (Quantum Dot: QD)が用いられることもある. 光閉じ込めのためには, 活性層の外側
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図 1.4 In0:1Ga0:9N QW(井戸幅: 3 nm) の内部電界および電子  正孔の包絡線関数の重
なり積分の二乗の c面からの傾き角依存性.
に屈折率の大きい層から成る光ガイド層, さらに外側に屈折率の低い物質から成るクラッド層
を設ける. AlGaInP系, ZnSe系, InGaN系 LDの典型的な構造をそれぞれ図 1.5(a), (b), (c)
に示す.
これまでに実現されてきた LDは, 図 1.2(b)のように, 格子不整合度の非常に小さいヘテロ
構造で構成されていた. 例えば GaAs/AlAsの格子不整合度は 0.1%程度と非常に小さく, 高
品質なヘテロ構造を容易に作製することができる. また, 赤色 LED/LDの活性層に用いられ
る In0:5Ga0:5Pは GaAs基板と格子整合する. その上, AlPと GaPの格子定数がほぼ同じた
めに, GaAs基板と格子整合させつつバンドギャップを大きくできる (AlxGa1 x)0:5In0:5Pを
図 1.5(a)のようにクラッド層として用いることができる [79]. このため, 高効率かつ高出力の
赤色 LDが実現されたと考えられる. また, II-VI族材料では GaAsまたは ZnSe基板と格子整
合する ZnSSe, ZnMgSSe を作製することができ, 図 1.5(b) に示すように, それぞれ光ガイド
層, クラッド層として用いられている [80].
しかしながら, InGaN 系 LD の場合には, GaN 基板と格子整合するようなガイド層および
クラッド層の作製は困難である. GaNに格子整合する材料として, InAlNまたは InAlGaNが
































































図 1.5 (a) AlGaInP 系 LD の典型的な構造 [79], (b) ZnSe 系 LD の典型的な構造 [80],
(c) 極性面 (0001)GaN基板上 InGaN系 LDの典型的な構造 [25]と (d) 各層の歪.
挙げられるが, InNと AlNの格子定数および最適な成長温度が大きく異なるために, 高品質な
結晶の成長は難しい. したがって, 図 1.5(c)に示すように*2, ガイド層には InGaN, クラッド
層には AlGaNが用いられるのが一般的であり, 歪による影響を避けられないのが現状である.
図 1.5(d)には, 図 1.5(c)に示した InGaN系 LDの構造の歪を示す. このように, 活性層に
は約 2%の大きな圧縮歪がかかっているほかに, ガイド層およびクラッド層にも歪が加わって
おり, 歪エネルギーの蓄積によるミスフィット転位の発生が懸念される. すなわち, 高品質な
*2 EBL: 電子ブロック層 (Electron Blocking Layer)の略. 高電流注入時の活性層からの電子の漏れを防ぐため
に設けられる層である.





ず, 従来の理論に異方性をどのように取り込むかが未確立である. 第 4章では, 非極性面の異
方性を考慮した臨界膜厚モデルについて述べる.
また, InNと GaNのボンド長が大きく異なる上に, 最適な成長温度が異なるため*3, InGaN
の空間的な組成不均一が生じやすい. すると InGaN QWのポテンシャルに揺らぎが生じ, ポ
テンシャル極小に励起子が局在しやすくなるため, 非輻射再結合の抑制や [81], 励起子や励起
子分子の発光に基づいた低閾値のレーザ発振というポジティブな効果も期待できるが [82], 一
方で不均一性の増大は利得の低下を招く. したがって, LDを志向するのであれば, できるだけ
均一性の高い結晶を作製できる条件を追求する必要がある.




点欠陥の発生や In 組成不均一を抑制するためには, 非極性面上のエピタキシャル成長に関
するメカニズムの理解が不可欠であるが, 未だ不明な点が多いのが現状である. そこで, 第 2




光閉じ込め係数を  , 材料の光学利得を g, 損失を とすると, モード利得 Gは
G =  g   ; (1.1)
と表されるため, 光閉じ込め係数の低下はモード利得の低下に繋がる. したがって, LDの設計
には光閉じ込めも考慮しなければならない.
一般的には, バンドギャップが大きいほど屈折率が小さくなる. したがって InGaN 系 LD
では, 図 1.5(c)に示したように, ガイド層には InGaN, クラッド層には AlGaNが用いられて
いる. また, 屈折率は波長分散をもち, 伝搬する波長が長いほど屈折率の絶対値は小さくなると
ともに, 各層の屈折率差は小さくなる. したがって, 同じ構造であっても, 長波長ほど光閉じ込
め係数が小さくなる. 図 1.5(c)に示した構造に対して屈折率および導波路モードを計算すると
*3 MOVPEの場合, 一般的には GaN, InNの成長温度はそれぞれ約 1000C, 600Cである.



















































































































































図 1.6 (a) 図 1.5(c) の LD 構造の屈折率および導波路モード強度 (波長: 525 nm). (b)
同構造の光閉じ込め係数および屈折率差の波長依存性.
図 1.6(a)のようになる. このときの波長は 525 nmとした. また, 光閉じ込め係数および屈折
率差の波長依存性を計算すると, 図 1.6(b)のようになる. 右側の軸には, GaNの屈折率を基準
とした相対的な屈折率差 n = (nInGaN   nAlGaN)=nGaN を示す. nInGaN, nAlGaN, nGaN は
それぞれ InGaN, AlGaN, GaNの屈折率 (常分散)である.
発光波長が長波長になるほど光閉じ込め係数が低下するため, ガイド層とクラッド層の屈
折率差を大きくしなければならない. しかしながら, そのために InGaN ガイド層の In 組成,




InGaN系 LDの長波長化, 特に緑色 LDの実現はこの分野の研究者の長年の夢であり, 各研
究機関が上記の問題点を改善し, 長波長化を進めてきた. InGaN MQW を用いた LDが実現
されて以来 [71], その発振波長は徐々に長波長化され, 2005年時点では, 日亜化学工業株式会
社の 482 nmが最長であった [25]. この時点では極性面の研究が主流であった.
その後, 非極性面の研究が盛んに行われるようになり, 2009 年 2 月にはローム株式会社の
Okamotoらにより, 無極性 (1100)面を用いた 499.8 nmの LDが発表された [40]. 同年の 5
月には, 日亜化学工業株式会社のMiyoshiらが, 極性面 (0001)を用いて遂に 500 nmの壁を超
え, 発振波長 515 nmを達成した [27]. さらに同年の 7 月には, 住友電工株式会社の Enyaら
が, 531 nmの純緑色 LDを実現したと報告した [46].
このように, 2009年に LDの長波長化は目覚ましい進展を遂げ, 純緑色 LDが実現した. そ
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の背景には, 半極性 f2021g 面を用いたことによる内部電界の低減 [83], および高品質な結晶
を得られたことが鍵となったと考えられている. しかしながら, 後に極性面 (0001)を用いて,
純緑色領域において極めて閾値電流密度が低く, かつ出力が約 1 Wの高出力緑色 LDが作製










を非極性面上に作製することができれば, より長波長 高出力 低閾値の LDを実現できるは
ずである.
1.5 半極性 f1122g面の意義
既に述べたように, 非極性面 InGaN QW は内部電界の低減による IQE の向上が期待され
る. また, 非極性面上の InGaN QWにおいては, 歪の面内異方性に起因する状態密度の低減に
よる発振閾値の低減も見込まれている [84]. 非極性面の中でもどの面方位が緑色 LDの作製に
適しているのかは, 非常に興味深いところであり, 大いに議論の余地がある.
その中で我々は半極性 f1122g面に着目した. その理由の 1つとして, 半極性 f1122g InGaN
QWの内部電界が極めて小さいことが挙げられる [85]. これにより大きな光学利得が期待され
る. また, Uedaらによって f1122g 面特有の偏光スイッチ現象が見出された [86, 87]. これを
積極的に利用することで, 非極性面では困難な, 劈開面をミラーとして用いた LDを実現でき
る可能性がある.
劈開によってミラーを作製できることには, いくつかメリットがある. 1つはミラー作製プ
ロセスが簡略化されるため, 加工時間の短縮やコストダウンに繋がる. もう 1つは, 劈開面は
理想的な結晶表面であるため, 光学損傷 (Catastrophic Optical Damage: COD) が起こりに
くくなると期待される. 劈開によりミラーを作製できない場合には, エッチングによりミラー
を作製することになるが, 端面にダメージが残るため, 欠陥準位によりレーザ光が吸収されて
熱となり, CODが起こりやすくなると考えられる. つまり, 劈開面をミラーとして用いること
で CODレベルが向上し, ハイパワー化が可能となる.
閃亜鉛鉱構造を持つ従来の III-V族半導体や II-VI族半導体の場合, LDを作製する際には,
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劈開によってファブリ  ペロー共振器のミラーを作製することが多い. なぜなら, 等方的な
(001)面が結晶成長に用いられることが多く, 原理的にはどの方向にキャビティを作製しても
利得の大きさは変わらないため, 劈開面である (110)面をミラーとして利用できるからである.
ウルツ鉱構造の場合, 劈開可能な面は f1120g (a)面および f1100g (m)面である. c面上に
作製された LDの場合, 面内では等方的であるため, どの方向にキャビティを作製しても利得
の大きさは変わらない. したがって, m面をミラーとして使うことができる.
一方, 非極性面上に作製した LDでは, 利得に異方性があるため, キャビティの向きが制限さ
れる. 例えば, (1100) (m)面上に LDを作製する場合, 通常 InGaNの双極子遷移の電界ベク
トルは c軸に垂直な方向のみ許容であるため, 光学利得の異方性を考慮すると, c軸方向にキャ
ビティを作製せざるを得ない. したがって共振器ミラーは c面となるが, c面は劈開すること
ができないため, 反応性イオンエッチング (Reactive Ion Etching: RIE)などのドライエッチ
ングによりミラーを作製しなければならない. 実際に, m面上の LD構造では, キャビティは c
軸と平行であり, ミラーは RIEにより作製されている [40].
また, 世界初の純緑色 LD を実現した半極性 f2021g 面上の LD に関しては, 最初のデモン
ストレーションこそ劈開面が用いられていたものの [46], [1120]方向の偏光成分が支配的であ
るため [88], c軸を面内に射影した [1104]方向にキャビティを作製した方が光学利得は大きい.
したがって, RIEでミラーを作製することになる.
一方, Uedaらが f1122g InGaN QWにおいて見出した偏光スイッチ現象 [86, 87]を積極的
に用いれば, 図 1.7 に示すように, 劈開ミラーの利用が可能となる. InGaN QW における偏
光スイッチ現象とは, GaN 上にコヒーレント成長した InGaN QW において, In 組成の低い
(< 30%)領域では m軸方向の偏光が支配的であるのに対し, In組成の高い (> 30%)領域で
は [1123]方向の偏光が支配的になることである. この現象を利用すれば, 高 In組成すなわち
長波長の LDを作製する際に, 劈開面である (1100)面をミラーとして利用することができる.






高出力の緑色 LDが実現できるということである. そのためには, 高品質な結晶を作製し, その
能力を十分に発揮させられるかどうかが重要となる.































図 1.7 f1122g InGaN QW の偏光スイッチ現象を利用した劈開ミラー LD の概念図. 矢
印の向きと太さは, それぞれ伝搬する光の向きと利得の大きさを表す.
1.5.1 f1122g InGaN QWを用いた LDの現状
ここで, 我々が着目している半極性 f1122g InGaN QWを用いた LDの現状について触れて
おく. (1122) GaN基板上のレーザ構造の光励起による発振は, 2007年に京都大学の Kojima
らにより初めて達成された [89]. その後, 2008年には, UCSBの Asamizuらにより電流注入
によるレーザ発振が実現された [43]. この面方位の現在の最長発振波長は, 電流注入では 497
nmである [45]. 一方, 光励起では最長で波長 530 nmでの誘導放出が 2011年に報告されてい
る [90]. 文献 [90]では, 波長 530 nmにおいて, 劈開面を用いた [1100]方向のキャビティの方
が [1123]方向のキャビティに比べてレーザ発振の閾値が低いことを実証している. しかしなが
ら, スロープ効率はむしろ [1123]キャビティの方が大きく, 励起強度を上げていくにつれて光
出力は [1100] 方向キャビティを追い越してしまう. その構造は, 活性層に 5{8 周期の MQW
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を用いるなど, 臨界膜厚を超えている可能性が高く, 偏光スイッチの駆動力である歪が部分的
に解放されてしまっていると考えられる. したがって, f1122g InGaN QWの特性を十分に引
き出すためには臨界膜厚を超えないように注意深く構造設計を行い, GaN 基板上に LD 構造
をコヒーレントに成長させる必要がある.
1.6 本研究の位置づけ
本研究では, 緑色領域 (500{550 nm)の劈開ミラーを用いた LDの実現に向け, 特に f1122g
GaN基板上への LD構造の完全なコヒーレント成長によって歪の緩和を防ぐことにより高品
質な結晶を実現し, f1122g InGaN QWの特性を最大限に引き出すことを目標とする.
Ueda らの研究により, f1122g GaN 基板上への GaN, InGaN QW のエピタキシャル成長
が行われ, 偏光スイッチ現象が見出された [86]. また, 日亜化学工業との共同研究により青 
赤色の LED を試作し, 構造や成長条件が最適化されていないにもかかわらず, 実用レベルの
EQEを実証した [78]. しかしながら, 半極性面上へのエピタキシャル成長のメカニズムや最適
条件に関して詳細な議論は行われていないのが現状である.
そこで, まずは半極性 f1122g GaN基板上に成長した GaNおよび InGaNエピタキシャル
膜の基礎特性を調べ, 高品質化の指針を得る. 非極性面上へのエピタキシャル成長のメカニズ
ムには未だ不明な点が多く, これを解明することは学術的 産業的に意義がある. 本研究では
特に, 極性の異なる (1122)と (1122)の違いについて比較し, どちらが LDに向いているかを
議論する.
また, 本研究で最も重要視しているコヒーレント成長を実現するため, ウルツ鉱構造の非極
性面に特有の異方性を考慮した臨界膜厚モデルを構築する. そして, その理論を InGaN や
AlGaNを含む歪多層構造にも拡張し, LD構造のコヒーレント成長を目指す.
このモデルに基づき, 従来の InGaNガイド層と AlGaNクラッド層の組み合わせを用いて,
コヒーレント成長可能な範囲で LD構造を作製すると, 光閉じ込めが不十分であることが研究






16 第 1章 序論
第 2 章: 半極性 GaN ホモエピタキシの面方位依存性|(1122) と (1122) の比
較|
第 2章では, 半極性 (1122)および (1122) GaN基板上への GaNホモエピタキシを行い, 表
面モフォロジ, 不純物の取り込み効率, 不純物が光学特性に与える影響の面方位依存性につい
て比較を行う. その結果, (1122)では酸素が取り込まれやすいという問題点が明らかになった
ため, 酸素濃度を低減する方針について議論する. さらに, p型化のためのMgドーピングの特
性についても述べる. (1122)と (1122)の表面構造はそれぞれ N極性 (0001), Ga極性 (0001)
と似た構造を有しているため, これらの違いが上記の特性に与える影響について議論する.
第 3章: 半極性 InGaNヘテロエピタキシの面方位依存性|(1122)と (1122)の
比較|
半極性 (1122) および (1122) GaN 基板上への InGaN のヘテロエピタキシャル成長を行
い, In取り込み効率や InGaN/GaNヘテロ界面の平坦性について比較する. これらの特性は,
GaNホモエピタキシと同様に, 表面構造の違いに起因する面方位依存性を持つため, そのメカ
ニズムについて議論する. また, それぞれの面方位について, LEDや LDなどのデバイスに対
する適性にも言及する. その結果, LD作製には (1122)の方が適していることが明らかになっ
たため, 第 4章以降では (1122)のみを使用する.
第 4章: 非極性面ヘテロ構造の臨界膜厚
第 4 章では, 非極性面の臨界膜厚を理論的に計算するために, 等方的な材料系で発展した
理論をもとに異方性を考慮した臨界膜厚モデルを構築する. これにより臨界膜厚の成長面方
位依存性の計算が可能となる. この理論を用いて計算した臨界膜厚と (1122) InGaN 単層膜,
AlGaN 単層膜の実験結果との比較を行い, モデルの妥当性を実証する. また, InGaN/GaN
MQWに対しては, 全体を 1つの単層膜と見なせばよいことを明らかにする. さらに, この考
え方を LD 構造に応用し, 圧縮応力を受ける InGaN や引っ張り応力を受ける AlGaN を含む
歪多層構造の臨界膜厚を予測するモデルを構築する.
第 5章: 半極性 (1122) GaN基板上へのレーザ構造の設計と作製
まず, 緑色 LDを作製するための光ガイド層, InGaN QW活性層, AlGaN電子ブロック層,
p型 AlGaN, GaN層の設計指針について述べる. そして, 第 4章で構築した臨界膜厚モデルに
基づいて, 半極性 (1122) GaN基板上に LD構造をコヒーレント成長させられるように設計を
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行う. このように設計した LD構造を実際に作製し, フォトポンピングによるレーザ発振を試
みる.
まだ, 緑色発光 LD構造にデバイス加工を施し, 電流注入を行った結果についても述べる.
第 6章: InGaN/AlGaN応力補償超格子クラッド層を用いたレーザ構造
第 5章で得られた結果から, 従来の AlGaNクラッド層と InGaNガイド層からなる LD構
造を用いる場合, f1122g GaN基板に対してコヒーレント成長可能な範囲では, 十分な光閉じ
込めを得ることが難しいことが明らかとなる. そこで, 格子緩和の原因となる応力を蓄積さ
せることなく屈折率を変化させられるクラッド構造として InGaN/AlGaN 応力補償超格子
(Stress-Compensated Superlattice: SCSL)を提案する. 作製した SCSLに対して構造評価お




提案する. これは空気の屈折率が 1であることを利用して, クラッド層の実効的屈折率を低下
させる試みである. 本章では埋め込みボイド構造の作製方法を確立する. さらに, これを用い
たレーザ構造を作製し, その効果について議論する.
第 8章: 本研究の総括と今後の展望








半極性面上の成長に用いる基板 (テンプレート) としては, 選択再成長によって作製した
GaN マイクロファセット構造, または GaN バルク結晶から切り出した半極性 GaN 基板が
考えられる. しかしながら, GaN マイクロファセット上の成長では付着原子の面内拡散によ
り, InGaN の In 組成に不均一が生じるため [91], 多色発光デバイスとしては有用であるが,
LD には適さない. しかも, デバイス加工プロセスが複雑になってしまう. また, Si やサファ
イアなどの異種基板上への大面積半極性 GaN テンプレートを作製する試みも行われている
が [92,93], 作製工程が複雑である. そこで本研究では, GaNバルク結晶から切り出した半極性
バルク GaN 基板を用いることにした. バルク基板上へのホモエピタキシでは, 格子不整合お
よび熱膨張係数差が無いため, 新たに転位が発生することはなく, 理想的には高品質なエピタ
キシャル膜を得ることが可能である. また, 導電性基板を用いることにより縦型のデバイス作
製が可能となり, 横型と比較して電流密度を均一にすることができる. また, n型層を露出させ
るためのエッチングが不必要なため, デバイス加工が簡略化できる.
従来はサファイアや SiC 基板上のヘテロエピタキシにより得られた GaN 薄膜 (転位密度:
108{109 cm 2) が用いられていたが, 近年, バルク GaN 結晶の研究開発の進展により, 高品
質な GaN基板を利用できるようになってきた. 例えば, HVPEにより作製された GaN基板
の貫通転位密度は典型的には 106 cm 2 オーダであり, トップデータでは 104 cm 2 も達成さ
れている [94]. さらに, アモノサーマル法により作製された GaN基板は転位密度が極めて低
く, 研究レベルでは 103 cm 2 オーダが報告されており [95], 製品レベルでは 104 cm 2 オー
ダのものが既に量産されている [96]. その他の成長方法として, 高圧溶液成長 (High-Pressure
Solution Growth: HPSG) 法や Na フラックス法により転位密度が 102 cm 2 台という極め
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セットおよび欠陥の発生が十分に起こり得る. Uedaらは f1122g GaNバルク基板上へのホモ
エピタキシを世界に先駆けて行い, 高品質なエピタキシャル膜が得られることを実証した [77].
しかしながら, その成長条件の詳細や, (1122)と (1122)の違いについてはあまり議論されてい
ない. さらに, 高性能なデバイスの実現のためには, 意図しない不純物の混入を防ぐとともに,
ドーピング濃度やプロファイルの制御性を高める必要がある. そこで本章では, 半極性 f1122g




存在する. したがって, (1122) とその裏の面である (1122) は等価ではなく, 互いに逆の極性
を有する*1. (1122)と (1122)ではピエゾおよび自発分極の向きが逆になるため, LEDや LD
などのダイオード構造では, 極性によってビルトイン電界も加えた内部電界の大きさが異な
る. また, 表面の構造が異なるために, エピタキシャル成長にも影響を及ぼすと考えられる. 図
2.1(a), (b)にそれぞれ m軸および a軸方向から見た GaNの代表的な面方位の結晶構造を示
す. また, 図 2.1(c)には, m軸方向から見た (1122)および (1122)表面付近の拡大図を示す.
極性面である (0001)面では, Ga原子から結晶内部に向かって結合手が 3本, 結晶外部に向
かって結合手が 1本伸びている. したがって, Gaは Nに比べて安定である. (0001)面は Ga
極性面とも呼ばれる. 一方, (0001) 面では逆に N 原子から結晶内部に向かって結合手が 3 本
伸びているため, N の方が安定である. (0001) 面は N 極性面とも呼ばれる. 無極性面である
f1120g面や f1100g面では Ga原子と N原子から結晶外側に伸びる結合手の数が等しいため,
極性は存在しない.
半極性面に関しても, 極性面ほど顕著ではないが, 表裏で構造が異なる. 図 2.1(c)に示すよ
うに, (1122)面では, N原子から結晶内部に 2本, 外部に向かって 1本の結合手が伸びている.
残りの 1本は結晶表面とほぼ平行に伸びている. 一方, Ga原子からは結晶内部に 1本, 外部に
向かって 2本の結合手が伸びている. したがって, Nサイトの方が Gaサイトに比べて安定で
あり, N極性ライクな面であるといえる. 逆に (1122)面では Gaサイトの方が安定であり, Ga




























































図 2.1 GaNの代表的な面方位の結晶構造. (a) m軸方向から見た断面図, (b) a軸方向か
ら見た断面図, (c) m軸方向から見た (1122)および (1122)表面付近の拡大図.
極性ライクな面であるといえる. 同様に, (1101)は N極性ライク, (1101)は Ga極性ライクな




図 2.1に示したように, 面方位によって表面の結晶構造が異なる. そのため, 表面モフォロジ
や不純物の取り込みに差が生じると考えられる. これまでに, GaNのエピタキシャル成長の面
方位依存性に関する研究がいくつか行われてきたので, ここで紹介する.
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例えば, GaNの表面モフォロジに関しては, Ga極性 (0001)面では非常に平坦なステップ-
テラス構造が形成されるのに対し, N極性 (0001)面では六角柱状のヒロックが形成されやす
いことが知られている [99]. そこで, オフ角をつけた基板を使用することで平坦な GaNが得
られるという報告がある [100]. したがって, N極性面上では付着原子の拡散長が短く, オフ角
をつけることで高密度のステップに付着原子が取り込まれ, 平坦性が向上したと考えられる.
また, オフ基板を使用することで励起子発光のピークが顕著に見えるようになったという報告
もある [101]. このように, 極性面においては極性の違いによるエピタキシャル膜の表面モフォ
ロジの違いについて研究が行われているが, 半極性面においては, 極性の違いがモフォロジに
与える影響は調べられていない.
不純物の取り込みの面方位依存性については, As化合物や P化合物といった III-V族半導
体では既に系統的な研究が行われている [102]. 一方, GaNに関しては, 例えば Sumiyaらは,
c面サファイア上に成長した Ga極性 (0001)および N極性 (0001) GaNの低温 PLスペクト
ルや意図しない不純物 (C, O, Al, Si)の取り込みについて議論している [103]. 彼らは, N極性
(0001)GaNの方が Ga極性 (0001)GaNに比べて光学的な品質が悪く, C, O, Alが取り込まれ
やすいことを明らかにした. また, Fichtenbaumらは, Ga極性 (0001)および N極性 (0001)
GaN/sapphireテンプレート上に成長した GaN薄膜中の意図しない不純物 (C, O, H)および
意図的なドーパント (Mg, Si)の濃度およびプロファイルについて調べた [104]. 彼らは, N極
性面の方がより Oが取り込まれやすく, Ga極性面の方がより Cが取り込まれやすいことを実
験的に示した. また, Mg, Siの取り込み効率は両面で同等だが, Ga極性面の方がより Mgの
メモリ効果が大きいことを示した. Cruzらは, Ga極性 (0001), N極性 (0001)のみならず, 無
極性面 [(1100), (1120)]や半極性面 [(1122), (1122), (1011), (1011)]を含む様々な面方位に対
して Fe, Mg, O, Cの取り込みを調べた [105]. これらの結果に共通することは, N極性 (0001)
または N極性ライクな半極性面 [(1122), (1011)]において Oが取り込まれやすいということ
である. それ以外の不純物に関しては成長条件依存性があり, コンセンサスは得られていない.
これらの文献では, N極性面または N極性ライクな半極性面において Oが取り込まれやす
いメカニズムを次のように説明している. N極性 (0001)GaN表面では, 各 N原子は結晶内部
の Ga原子に向かう 3本の結合手および結晶の外側に向かう 1本の未結合手 (ダングリングボ
ンド)を有する. したがって, 表面の Nサイトは Gaサイトよりも安定である. 通常, O原子は



































れトリメチルガリウム (Trimethylgallium: TMG), アンモニア (NH3)を用い, キャリアガス
として水素を用いた. 成長炉圧力は 300 Torrとした.
2.4.1 半極性 f1122gGaN基板
成長用基板として, 古河機械金属株式会社より購入した半極性 f1122g GaNバルク基板を用
いた. Siがドープされており, n型の導電性を示す. これは以下のようなプロセスで作製され
たものである. まず, c面サファイア基板上に HVPEにより GaN厚膜を成長する. 次に GaN
厚膜をサファイア基板から剥離し, f1122g面 (c面とのなす角: 58.4)に沿って切断する. 最
後に両面を化学機械研磨 (Chemical Mechanical Polishing: CMP)により平坦化する. 両面が
CMP処理されているため, (1122)および (1122)ともに成長が可能である. LDを作製するに
は, 基板の表裏に電極を施し, 縦方向に電流を流す方が電流の均一性の観点から好ましい. その
ために, Siがドープされた n型基板を用いた. 貫通転位密度は 106 cm 2 台であり, 室温での
典型的なキャリア密度は 31018 cm 3 である.
f1122gGaN バルク基板の写真および原子間力顕微鏡 (Atomic Force Microscope: AFM)
像を図 2.3 に示す. 表面は非常に平坦であり, (1122), (1122) ともに鏡面である. また, 原子
レベルでも平坦性が高く, AFM 測定によって見積もられた二乗平均 (Root Mean Square:













図 2.3 f1122g GaN基板の (a)写真および (b)表面 AFM像.




当研究室所有の MOVPE 成長炉は, 横型フェイスダウン方式であり, 基本的には直径 2 イ
ンチのウェーハしか設置できない構造となっている. そのため最大でも約 1 cm 角の f1122g
GaNバルク基板を成長炉に設置するためには何らかの工夫が必要である. そこで, f1122gGaN
バルク基板を 2インチサファイア基板に AlNペースト (アレムコ社製セラマボンド 865)で貼
り付けることにした.
基板の準備方法を以下に述べる. f1122gGaN基板をダイヤモンドスクライバにより所望の
大きさにカットした後, アセトン, メタノール, 超純水の順に各 3 分ずつ超音波洗浄を行う.






前節で説明した手法で準備した基板を MOVPE 炉内に設置し, 成長を行った. 成長シーケ
ンスを図 2.4 に示す. 最初にドライポンプによる減圧を行い, 圧力自動制御 (Auto Pressure






















図 2.4 アンドープ GaNホモエピタキシャル膜の成長シーケンス.
Control: APC)により成長炉圧力を 300 Torrに保つ. その後, 抵抗加熱により温度を上げて
いき, 500 Cになったところで NH3 を導入する. さらに温度を上げ, 所望の成長温度に到達
したところで温度を保持し, 15分間アニールを行う. 本研究では, アニール温度と成長温度は
同じである. その間に TMGのバブリングを行い, ベントラインに流しておく. アニール後, バ
ルブの切り替えによって直ちに TMGをリアクタに流し, 成長を開始する. 成長終了後, 温度
を下げる際に, 500Cを切るまでは NH3 を流しておく. これは平衡蒸気圧が高い N原子の脱
離を防ぐためである.
2.5 アンドープ GaN
アンドープ GaNの平坦性は, その上に成長する QWの均一性に影響するため, できるだけ
平坦であることが望ましい. また, 残留 (意図せずに混入する)不純物はキャリア密度の制御性
や光学特性などに影響を与えるため, 不純物の少ない高品質な膜を得ることが重要である. そ
こで, (1122) および (1122) GaN 基板上にアンドープ GaN ホモエピタキシャル膜を成長し,
各種評価を行った. NH3 流量は 210 mmol/minで一定とし, TMG流量を 139 mol/minか
ら 34.7 mol/min まで変化させることで V/III 比を 1500{6000 の範囲で変化させた. また,
成長温度は 930{960 Cとした.
試料の評価に関しては, まずは AFMによって表面モフォロジを観察し, その成長条件依存
性を調べることにより最も平坦性の高い表面を得られる成長条件を探った. 次に, 走査型電子
顕微鏡 (Scanning Electron Microscope: SEM)により断面を観察した. さらに二次イオン質

















図 2.5 (a) (1122)および (b) (1122) GaNホモエピタキシャル膜のノマルスキ微分干渉顕
微鏡像. 特徴的なピットを矢印で示している.
量分析法 (Secondary Ion Mass Spectroscopy: SIMS)により不純物 (O, C, Si)の濃度を評価
した. また, 低温でのフォトルミネッセンス (Photoluminescence: PL)測定により光学的な品
質の評価を行った.
2.5.1 (1122)および (1122) GaN表面のピット
詳細な評価内容に移る前に, (1122)および (1122) GaN表面に現れる特徴的なピットについ
て触れておく. 図 2.5に, 典型的な (1122)および (1122) GaNホモエピタキシャル膜のノマル
スキ微分干渉顕微鏡像を示す. (1122)GaN表面には, [1123]方向に細長い形状のピットが現れ
る. 一方, (1122) GaN表面には, 円形のピットが現れる. これらはいずれも密度が 103 cm 2
のオーダであり, 基板の転位密度と比較すると極めて少ない. すなわち, 転位と 1対 1で対応し
ているわけではない. また, 成長条件との相関が見られないため, その起源は不明である. これ
らは (1122)および (1122) GaN表面に必ず現れるため, 表裏の判別に使用することもできる.
2.5.2 表面モフォロジの比較
図 2.6 にアンドープ GaN 表面の AFM 像の V/III 比依存性を示す. 以下で述べるように,
(1122) と (1122) では顕著な違いが見られた. (1122)GaN の表面にはナノサイズの島状構造
が見られる. しかし最適な条件である V/III=1500のときには島状構造はほぼ消滅し, [1123]
方向に沿ったストライプ状の構造が現れた. これは fnn01g面 (n: 自然数)により構成される
ファセット構造であると考えられる.
一方, (1122) GaN 表面は V/III 比にはほとんど依存しないことが分かった. また, その
RMS粗さは f1122gGaNの 1分子層 (Monolayer: ML, 0.136 nm)と同等であるため, 原子レ
ベルで平坦であると言える.
ここで, (1122) GaN表面の変化が本当に V/III比によるものなのかどうかについて議論す
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V/III: 1000 1500 3000 6000





























Growth rate: 3.29 µm/h
図 2.7 V/III比は同じだが成長レートが異なる (1122)GaNホモエピタキシャル膜の AFM像の比較.
る. 詳しくは第 2.5.2 節で述べるが, 成長レートは V/III 比に依存する. したがって, 上記の
(1122) GaN表面の変化は V/III比というよりも成長レートの影響によるものである可能性が
ある. そこで, 同一の V/III 比で成長レートが異なる場合に表面がどう変化するかを調べた.
図 2.7に, V/III比は 1500で同じであるが, 成長レートが異なる条件で成長した (1122) GaN
の AFM像を示す. 成長レートは原料の総供給量を変えることで変化させた. 図 2.7に示すよ




















0.13 nm0.12 nm0.44 nm 0.17 nm
図 2.8 (1122)および (1122) GaNホモエピタキシャル膜表面の AFM像の成長温度依存性.
うに, (1122) GaNの表面状態は成長レートには依存しないことが分かった.
次に, 両面の表面モフォロジの成長温度依存性を図 2.8 に示す. V/III 比依存性と同様に,
(1122)GaNの表面は成長温度に敏感であった. 表面平坦性から判断すると, 最適な成長温度は
940{950 Cと考えられる. 一方, (1122) GaNは成長温度にほぼ依存せずに, 原子レベルで平
坦な表面が得られることが分かった.
これらの結果から, (1122) GaNは成長条件に敏感であるのに対し, (1122) GaNは成長条件
に依らず非常に平坦な表面が得やすいことが明らかになった. この傾向は Ga極性 (0001)面
と N極性 (0001)面の違いと同様であり, 同様のメカニズムで説明できると考えられる.
上述したように, N極性面では Nサイトは安定である. さらに, 窒化物半導体は, 極端に N
リッチな条件で成長するため, N極性 GaNの表面は N終端されていると考えられる. このよ
うな状況下では, Ga原子の拡散距離は N原子によって制限される. したがって, N極性ライク
である (1122) GaN表面では, 付着原子の拡散距離が短く, 平坦な表面を得るための成長ウィ
ンドウが狭いと考えられる. すなわち, 成長温度が低すぎると (V/III比が高すぎると)Ga原子
の拡散が妨げられ, 成長温度が高すぎると (V/III 比が高すぎると)Ga 原子の蒸発が促進され
ると推測される.
そこで, オフ基板を使用することで 2次元成長を促進することを考える. 実際に図 2.9に示
すように, [1100]方向に 1 オフ角を付けた基板を用いることで, V/III比 3000でも平坦な表
面が得られることが分かった. 一方で, [1123] 方向へのオフ角は, むしろ表面が荒れる結果と
なった. これは, c面ステップよりもm面ステップの方が付着原子の取り込みに有効であるこ
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アンドープ GaNホモエピタキシャル膜の膜厚 (成長レート)を評価するため, 断面 SEM観
察を行った. ダイヤモンドスクライバにより (1100) 面を劈開し, [1100] 方向から観察を行っ
た. 測定には日本電子 (JEOL) 社製 JSM-6500F を用い, 加速電圧は 5 kV, ビーム電流は 30
nAとした.
図 2.10に示すように, V/III比が増加するにつれて (1122) GaNの成長レートが低下するこ
とが分かる. また, その変化は NH3 供給量を固定して TMGを変化させた場合, TMG供給量
を固定して NH3 供給量を変化させた場合のいずれも同様であった. V族原料である NH3 の供
給量が増加すると, NH3 の分解によって生じる H原子も増加するため, GaNのエッチングが
促進され, 成長レートが低下すると考えられる. 一方で, NH3 供給量を固定した場合, 成長レー
トは TMGの供給量にほぼ比例している.
SEM観察では, 対象となる材料からの 2次電子の放出されやすさの違いによって像のコン
トラストが現れる. 例えば, 物質の角の部分ではエッジ効果により 2次電子が放出されやすい
ため, 平坦な場所よりも明るく見える. また, 材料のフェルミ準位の違いもコントラストとなっ
て現れる. 例えば, 同じ物質であっても n型領域では暗く, 逆に p型領域では明るく見えるこ
とが知られている [106]. 図 2.11に示すように, (1122) GaNは基板と比較して暗いコントラ














































図 2.11 (1122)および (1122) GaNホモエピタキシャル膜の断面 SEM像.
ストになっているのに対し, (1122) GaNは基板とほぼ同じコントラストである. ただし, エピ
タキシャル膜と基板との界面にはコントラストが見られる. この結果から, (1122) GaNにお
いてはドナー型の不純物が基板よりも多く取り込まれ, 基板よりも残留電子密度が増加してい
ることが示唆される. 一方, (1122) GaNは基板と同程度かそれ以下の不純物濃度であること
が窺える.
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表 2.1 アンドープ (1122) および (1122) GaN 中の O, C, Si 濃度. D.L. は検出限界
(Detection Limit)を表す.
[O] (cm 3) [C] (cm 3) [Si] (cm 3)
(1122) GaN 1 1019 3 1016 1 1016 (D.L.)
(1122) GaN 1 1016 (D.L.) 3 1015 (D.L.) 1 1016 (D.L.)
2.5.4 不純物の取り込み
前節で基板の表裏の違いにより不純物の取り込みに差があることを示唆する結果を得た. そ
こで, 本節では取り込まれた不純物の種類と濃度を SIMS測定により定量的に評価した. 試料
のエッチングには Cs+ イオンを用い, 加速電圧は 5 kVとした.
(1122) および (1122) GaN の SIMS 測定結果を表 2.1 に示す. (1122) GaN ではおよそ
11019 cm 3 と高濃度の Oが取り込まれていることが分かった. O原子の大きさは Gaより
も Nに近いため, V族サイトに入ってドナーとなりやすい. したがって, (1122) GaNの断面
SEMのコントラストは主に高濃度の Oによるものであることが明らかとなった. Oの混入は
LEDにおけるエレクトロルミネッセンス (Electroluminescence: EL)強度の低下を招くこと
が指摘されており [115{117], Oはなるべく混入しない方が望ましいと考えられる. 第 2.5.5節
では, O濃度低減のための方法について議論する.
一方, (1122) GaNではO, C, Siともに非常に少ないことが分かった. しかしながら, (1122)
アンドープ GaNと基板の界面では Si濃度が高くなっており, これが SEM像における界面の




アンドープ GaN の光学的な品質を評価するため, 低温 PL 測定を行った. 測定系を図
2.12に示す. 励起光には He-Cdレーザ [波長 325 nm, 連続波 (Continuous Wave: CW), 1.3
W/cm2] を用い, クライオスタットにより試料を 13.5 K に冷却した. 発光を 1m 分光器 (グ
レーティング: 2400 mm 1)により分散し, 液体窒素冷却 CCDにより検出した. 本測定系の
エネルギー分解能は約 0.1 meVである.
図 2.13に (1122)および (1122) GaN ホモエピタキシャル膜の低温 PLスペクトルを示す.
(1122) GaNの PLスペクトルには, 3.49 eV付近にピークを持ち, 低エネルギー側に裾を引い
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図 2.12 GaNホモエピタキシャル膜の低温 PL測定系.
ている準位が見られる. 一方, (1122) GaN の PLスペクトルにはこのようなピークは見られ
ない. したがって, これは前節で述べたように (1122) GaNに Oが多量に含まれていることに
起因するピークであると推察される. Oはドナーとして働くため, 多量のキャリアが存在する
ことによってフェルミ準位が縮退して生じる Burstein-Mossシフトや, 酸窒化物 GaOxN1 x
が形成されることによる新たな準位の形成 [107] などが考えられる. かつて, InN のバンド
ギャップは実際よりも大きく見積もられていた. その理由として残留 O 濃度が高いために上
記のような効果が現れたのだと考えられている [108].
高濃度の Oが混入しているにもかかわらず, (1122) GaNの PLスペクトルには各種励起子
の発光ピークが観測された. 3.472 eV, 3.473 eVにはそれぞれ O, Siに関連した A励起子の
中性ドナー束縛励起子 (D0XA)のピークが見られる. また, 3.476 eV, 3.477 eVには, これら
2.5 アンドープ GaN 33


























































































図 2.13 (1122)および (1122) GaNホモエピタキシャル膜の 13.5 Kにおける PLスペクトル.
の B 励起子 (D0XB) に関連したピークが見られる. これらのピークの半値全幅 (Full Width
at Half Maximum: FWHM) は約 0.3 meV であり, アモノサーマル GaN 基板上の高品質
(0001)GaNホモエピタキシャル膜と同等の品質であることが分かる [109]. さらに, A, B自由
励起子 (FXA, FXB)のピークがそれぞれ 3.479 eV, 3.484 eVに観測された.
3.45 eV付近には 2電子遷移に由来すると思われる 5本のピークが見られる. これらは低エ
ネルギー側から D0XA(O), D0XA(Si), D0XB(Si), D0XB(O), FXA に対応すると考えられ, い
ずれも元のピークとのエネルギー差は約 25 meVであった. 2電子遷移とは, 自由励起または
束縛励起子の輻射再結合とドナー電子の基底準位から励起準位への遷移が同時に起こる現象で
あり, GaP [110], Si [111], GaN [112]などで観測されている.
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表 2.2 GaNのドナー準位の計算に用いた GaNの物性定数および物理定数.
me=m0 m0 [kg] e [C] r 0 [F/m] h [m
2kgs 1]
0.20 9.110 31 1.610 19 9.50 8.8510 12 6.6310 34
ここで, 水素原子モデルを用いて GaNのドナー準位を計算し, これらのピークが 2電子遷移
に基づくものであることを確認する. 水素原子モデルでは, エネルギー準位 En は以下の式で
表される,






mは換算質量であるが, 電子の有効質量に比べてイオン化ドナー (Si, Oなど)の質量の方が圧
倒的に大きいので電子の有効質量me [58]に近似できる. また, eは電子の素電荷, s, 0 はそ
れぞれ GaNの静的比誘電率 [113], 真空の誘電率, hはプランク定数, nはエネルギー準位の次
数である. 計算に用いた GaNの物性定数および物理定数を表 2.2に示す. 式 2.1から基底準
位 (n=1)と励起準位 (n=2)のエネルギー差を計算すると 22.7 meVとなった. 2電子遷移で
はこの準位差の分だけ通常の励起子発光よりも低エネルギー側で発光するため, 実験によって
得られたエネルギー差 25 meVとほぼ一致し, 2電子遷移のピークであることが理論的に裏付
けられた.
これらの励起子に関する発光ピークは GaNホモエピタキシャル膜が高品質であることの表
れである. 一方で, (1122) GaNにおいて O由来と考えられるブロードな発光と励起子の発光
が共存しているのは理解しがたい. おそらく PL測定時の励起スポット内に高品質な領域と高
濃度の O が含まれている領域が混在していると予想される. 正確に解明するには極低温下で
の顕微 PLマッピング測定が必要である.
(1122)GaNの PLスペクトルには, (1122) で見られた励起子のピークに加えて, 自由 A励
起子の n=2 の準位のピークが観測された. また, D0XAに対するFXA の PL 強度が (1122)
GaNに比べて強い. これは不純物が少ないことを反映していると考えられる.
このように, (1122) GaNで高濃度の Oに由来すると考えられるピークが観測された以外は,
両面とも非常に鋭い励起子のピークが観測され, 光学的に高品質であることが分かった.
分光エリプソメトリ
作製した (1122)および (1122) GaNホモエピタキシャル膜の屈折率分散を評価するため, 室
温において分光エリプソメトリ測定を行った. 測定には HORIBA製UVISELを用い, 1.5{4.0
eVの範囲で測定を行った. 分光エリプソメトリ測定によって得られたアンドープ GaNホモエ
ピタキシャル膜の屈折率 n と消衰係数 k の波長分散を図 2.14 に示す. 図 2.14(a), (b) は, そ
れぞれ (1122)および (1122) GaNホモエピタキシャル膜に対する測定結果を表す. 両図に示
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(a) (1122) GaN (b) (1122) GaN
図 2.14 (a) (1122)および (b) (1122)アンドープ GaNホモエピタキシャル膜の屈折率 n
と消衰係数 k の波長分散. 参照値として, (0001) GaN/sapphire の屈折率 [114] を破線で
示す.
した破線は, 文献 [114]において示されている (0001) GaN/sapphireの屈折率の波長分散であ
る. (1122) と (1122) を比較すると, (1122) の方がやや文献値とのずれが大きいが, 概ね一致
している. 一方, (1122) GaNホモエピタキシャル膜の屈折率は特にバンドギャップ以下の領
域 (透明領域)で文献値とよく一致している. したがって, 我々の測定結果は妥当な値であると
言える.
図 2.14(a)に示すように, (1122) GaNホモエピタキシャル膜の消衰係数は, 透明領域で比較
的大きな値を示している. 消衰係数 k は吸収係数 に比例するため ( = 4k=), 何らかの準
位による吸収が観測されていると言える. (1122) GaNホモエピタキシャル膜に関しては, 高
密度の Oが混入しているため, それによって生じたキャリアによる自由キャリア吸収が起こっ
ていると考えられる. 波長 520 nmにおける消衰係数を吸収係数に換算すると 4.5104 cm 1
となる. 直接遷移型半導体の典型的な吸収係数が 105 cm 1 オーダであることを考えると, 比
較的大きな吸収が透明領域で起こっていることが分かる.
一方, (1122) GaNホモエピタキシャル膜では透明領域における消衰係数は非常に小さい. ま
た, 3.44 eV付近に鋭いピークが見られる. これは励起子吸収ピークであると考えられ, (1122)
GaNホモエピタキシャル膜が非常に高品質であることを裏付ける結果である.
2.5.6 (1122) GaN中の O濃度の成長条件依存性
SIMS測定では, (1122) GaNにおいて高濃度の Oが取り込まれていることが分かった. ま
た, PL測定ではOに起因するピークが現れた. しかしながら, O濃度はなるべく小さい方が望
ましい. なぜなら, O原子は Nサイトに入ることでドナー型不純物として働き, キャリア密度
の制御性に悪影響を及ぼすと考えられるからである. 特に p型 GaN作製時には, 正孔を補償
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図 2.15 異なる V/III比で成長した (1122) GaNにおける Oの SIMSプロファイル.
してしまう恐れがある. また, Okadaらは, O濃度が上がるにつれて (0001) InGaN LEDのエ
レクトロルミネッセンス (Electroluminescence: EL)強度が低下することを示している [116].
(1122) GaNの O濃度低減のためには, 高温での成長が良いことが Cruzらの研究により明
らかになっている [105]. しかしながら, 図 2.8に示したように, 成長温度が最適値から少しで
もずれてしまうと平坦性が損なわれてしまうため, 望ましくない. また, これは主に p型 GaN
における O濃度の低減を目指しているが, LEDや LDなどの発光デバイスの作製プロセスを
考えた時に p型 GaNは通常, QWの後に成長するため, 高い成長温度は QWの品質低下につ
ながる可能性が大きい. したがって, 高い成長温度以外のアプローチが求められる.
そこで, O濃度の低減に有効な成長パラメータの 1つとして V/III比を考えた. 実際に, 文
献 [105]によると, TMG流量を減らすか NH3 流量を増やす, すなわち V/III比を大きくする
ことで Oが低減する傾向にある. 図 2.15は異なる V/III比で成長した (1122) GaNエピタキ
シャル層における O濃度のプロファイルであるが, 成長時の V/III比が高い層では Oが低減
されていることがわかる.
また, この図において特筆すべきことは, 成長が進むにつれて O濃度が徐々に減少している
ことである. このことは, Oの供給源は NH3 ガス中の水分であり, NH3 を流し続けている間
に徐々に減少していることを示唆している [117].
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2.6 Mgドープ GaN
高性能な半導体デバイスを作製するにあたっては, p型および n型ドーピング技術の確立が
必須である. ワイドギャップ半導体においては, 特に p型の制御が難しいとされている. p型
GaNのドーパントとしてはMgが広く用いられているが, GaN中におけるMgアクセプタの
活性化エネルギーの報告値は 150 meV 前後であり [118{120], 室温の熱エネルギー 25 meV
と比較して大きいため, 本質的に p型化が難しい. その上, 水素と結合することにより不活性
化したり, ドナー性の欠陥により補償されるといった問題がある. したがって, 高品質な結晶の
作製および水素結合を切るためのアニール条件の確立が必要となる. また, 母体となる材料に
かかわらず, Mg のドーピングには偏析 [121, 122, 125] やメモリ効果 [124]といった問題が付
随するため, Mg濃度およびドーピングプロファイルを精密に制御するのは難しい.
また, ドナー型の欠陥が存在するとMgアクセプタが補償されてホール密度が減少してしま
う. 特に, (1122) GaNにはドナー型の不純物である Oが混入しやすいため, 補償が懸念され
る. Mgドープ GaNに Oを共添加すると, ホール密度が増加するとの報告もあるが, O濃度が
高すぎると結局は n型に転じてしまう. したがって, Oの影響に関してはさらなる議論が必要
である.
そこで, 本節では (1122)および (1122) Mgドープ GaNのドーピングプロファイルを評価
し, 面方位の違いに起因する特性の違いについて議論する.
2.6.1 成長シーケンス
Mgドーピング特性を調べるため, (1122)または (1122) GaN基板上にアンドープ GaNを
2 m, Mgドープ GaNを 500 nmの順に成長した. 成長シーケンスを図 2.16に示す. Mgに
はメモリ効果があるため [124], Mg ドープ GaN の成長前にはあらかじめダミー成長を行い,
原料供給配管および成長炉壁に Mgを付着させた. デバイス構造作製時には, InGaN QW活
性層のあとにMgドープ GaN層を成長するため, 成長温度が高すぎると活性層へのダメージ
が懸念される. そこで, Mgドープ GaNの成長温度はアンドープ GaNよりもやや低い 925C
に設定した. また, NH3 流量は 315 mmol/min, TMG流量は 29.1 mol/min, Cp2Mg流量は
0.035 mol/minとした. このとき, V/III比は 10000, II/III比は 1.210 3 である. 成長後
には, Mg-H結合を切り, Mgアクセプタを活性化させるために, 大気中で 600C, 10分の条件
で活性化アニールを施した.




























図 2.16 Mgド－プ GaNの成長シーケンス
2.6.2 Cp2Mg先流しによるMgドーピングプロファイルの制御
(1122) GaNにおいて, Cp2Mgを流し始めたタイミングと比較して, 実際にMgが取り込ま
れるタイミングには遅れが生じる. これに対して, Cp2Mgを先流しすることでドーピング遅れ
が改善されることが極性面 (0001)GaN [124], AlGaInP [127]で報告されている.
実際に, 我々の実験により (1122) GaNに関してもMgを先流ししない場合にはMgドーピ
ングの遅れが生じた. そこで, Cp2Mgを TMGよりも先に流し始めることでドーピングプロ
ファイルの改善を図った. その効果を示す例として, (1122) GaN基板上に成長した LD構造
におけるMg濃度の SIMSプロファイルを図 2.17に示す. p型 InGaN:Mgガイド層から p型
GaN:Mgの成長に移行する際には, 温度を上げるとともにキャリアガスを H2 に切り替える必
要があるため, 成長中断を行う. 成長を再開し, p型 GaN:Mgを成長する直前に Cp2Mgを先
流ししない場合と, 1分間先流ししたときのMgプロファイルを比較した. 先流し時の Cp2Mg
流量は, Mgドープ GaN成長時と同じ流量に設定した.
p型 InGaNガイド層における Mg濃度はいずれも 1019 cm 3 台であるが, Cp2Mgを先流
ししない場合には p型 GaN:Mg層のMg濃度が成長開始時には 1017 cm 3 台まで低下し, そ
の後約 100 nm成長が進む間に徐々にMg濃度が回復した. 一方, Cp2Mgを先流しした場合に
は, p型GaN:Mg層の成長開始時におけるMg濃度が 71018 cm 3 までしか低下しなかった.
また, p 型 InGaN ガイド層までの成長条件は両者で同じであるにもかかわらず, 先流しを
行った試料では p型 InGaNガイド層におけるMg濃度の分布がほぼ均一であるのに対し, 先






























































































図 2.17 (1122) GaN 基板上に成長した LD 構造において p 型 GaN:Mg 層の成長前に
Cp2Mg を先流ししない場合と, 1 分間先流しした場合のMg濃度プロファイルの比較. 先
流しを行った試料における Inおよび Alの SIMSシグナル強度も同時に示した.
流しを行わなかった試料では層内の不均一が大きい. さらに, 先流しを行った試料の Mg と
Inの分布を比較すると, p型 GaN層/InGaNガイド層界面にMgが蓄積しているように見え
る. これらのことから, Cp2Mg先流しを行っている間に InGaN表面にMgが蓄積し, それが
InGaN層の内部へと拡散したと考えられる.
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図 2.18 (1122)および (1122) Mgドープ GaNにおける (a) Mg, (b) O濃度の SIMSプロファイル.
2.6.3 (1122)および (1122) Mgドープ GaNの SIMSプロファイル
本節では, (1122)および (1122) GaNのMg取り込み効率およびプロファイルを比較する.
また, Mgアクセプタを補償する恐れのある Oの濃度についても調べた. 図 2.18(a)に, (1122)
および (1122) Mgドープ GaN中のMg濃度の SIMSプロファイルを示す. (1122) GaNでは
Mg濃度が急峻に立ち上がっているのに対し, (1122)GaNでは緩やかに立ち上がっている. ま
た, (1122) GaNのMg濃度 (2.01019 cm 3)の方が (1122)GaN (1.31019 cm 3)に比べて
わずかに高い. これらのことから, (1122)の方がMg取り込み効率が高く, プロファイルの制
御性が良いことが分かる. (1122)と (1122)のMg濃度の立ち上がりに関しては, 以前の研究
と同様の傾向であるが, 取り込み効率に関しては逆の傾向である [105]. これはおそらく成長条
件 (特に温度)の違いによるものであると考えられる.
次に, (1122)および (1122) MgドープGaN中の O濃度の SIMSプロファイルを図 2.18(b)
に示す. (1122) GaNでは, アンドープ GaNと同様に O濃度が高い. しかしながら, Mg濃度
が 2.01019 cm 3 のに対し, O濃度は 0.81019 cm 3 であるため, 1.21019 cm 3 のMgは
アクセプタとして働くことができると考えられる.
一方, (1122) GaN 中の O 濃度は多いところでも 5.01016 cm 3 であり, O による補償の
影響は無視できると考えられる. Mgドープ GaN中で O濃度がアンドープ GaNに比べてわ
ずかに上昇しているのは, 大気中での活性化アニールによる影響であると思われる.
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図 2.19 (a) (1122)および (b) (1122) Mgドープ GaNの断面 SEM像.
次に, これらの試料の断面 SEM像を図 2.19(a), (b)に示す. (1122), (1122)ともにMgドー
プ GaN 層のコントラストが明るく見えるため, p 型になっていると考えられる. O 濃度が高
い (1122)においても明るいコントラストが見られることは特筆すべき点である. また, Mg濃
度のプロファイルを反映して, (1122) では Mg ドープ/アンドープ GaN 界面が急峻に見える




えられている. しかしながら, (1122)と (1122) Mgドープ GaNは全く同じ条件で成長してい
るため, Mgドーピング特性の違いはメモリ効果では説明できない. むしろ, 結晶表面における
付着原子の振る舞いを考えるべきである. 上述したように, 本研究ではメモリ効果の影響を避
けるために, ダミー成長および Mg 先流しを行っている. Mg 先流しを行わない場合には, 図
2.17に示したように, (1122)においてもMgドーピング遅れが生じる. この結果は, Mgが試
料表面に十分蓄積しないと急峻に取り込まれないことを示唆している.
(1122) GaN 表面は N 極性ライクであるため, N サイトが Ga サイトに比べて安定である.
したがって, 最表面の N層が Gaサイトに取り込まれたMgを覆い, 蒸発するのを防いでいる
ため, Mgが蓄積しやすいと考えられる. 一方, (1122) GaN表面は Ga極性ライクであるため,
Nによって覆われる効果が小さく, Mgが蒸発しやすいと考えられる. したがって, 表面にMg
が蓄積しにくいために, ドーピング遅れが生じたと推測される.
このような傾向は第一原理計算によっても支持されている. Akiyama らは, N 極性ライク
な (1101)GaN 表面は Ga 極性 (0001) に比べて, Mg が取り込まれた状態が広い成長条件に
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わたって安定であることを示している [128]. 一方で, Sun らは (0001) と (0001) を比較し,
(0001) GaNの方が Mgを取り込みやすいと主張している [129]. Akiyamaらは MOVPEの
ように成長雰囲気中に H 原子が存在する状況を想定しているのに対し, Sun らは分子線エピ
タキシ (Molecular Beam Epitaxy: MBE) のように Hが存在しないような状況を想定してい
る. したがって, 最表面が H 原子によって終端されているか否かで表面再構成が異なるため,
取り込み効率の面方位依存性に違いが生じたと考えられる.
2.7 本章のまとめ
まず, 半極性 (1122)および (1122) GaN基板上に成長したアンドープ GaNに関して表面モ
フォロジ, 不純物の取り込み, 光学特性の観点で評価を行った. その結果, 表面モフォロジに関
しては (1122) GaNの方が原子レベルで平坦な表面が得られる成長ウィンドウが広いという点
で優れているということが分かった. 一方, 成長条件によっては (1122) GaNでも原子レベル
で平坦な表面を得ることも可能であるが, その範囲が (1122) GaNに比べて極端に狭いことが
分かった. この違いは, 付着原子の拡散距離の違いによるものであると考えた.
また, 意図しない不純物の取り込みに関しても, (1122) GaNの方が極めて少なく, 優れてい
ることが分かった. 一方, (1122) GaNは特に Oの濃度が高く, 電気的および光学的な特性に
悪影響を及ぼす可能性があった. (1122) GaN表面では Nサイトが安定であるため, そこに取
り込まれた Oは安定であり, 取り込まれやすいと考えられる. そこで, (1122) GaNにおいて
O濃度を低減する手法について考察を行った. 高い成長温度はデバイス作製上望ましくないた
め, 高い V/III比で成長することが望ましいことが示された. また, Oの起源は NH3 ガス中の
水分であることが示唆された.
(1122)および (1122) GaNの光学特性を調べるため, 低温 PL測定を行った. いずれの PL
スペクトルにおいても非常に鋭い励起子の PLピークが観測され, 光学的に高い品質を有して
いることが分かった. しかしながら, (1122) GaN の PLスペクトルにおいては励起子のピー
クのほかに, O由来と思われるブロードなピークが観測された. Oが均一に混入していると考
えると, このピークと励起子のピークが共存しているのは理解し難い. むしろ, 高品質な領域と
O濃度が高い領域が空間的に混在していると考えられる.
MgドープGaNの特性についても (1122)と (1122)で比較を行った. まず, (1122) Mgドー
プ GaN の成長開始時に Cp2Mg と TMG を同時に流し始めると, Mg の取り込みに遅延が生
じることが分かった. そこで Cp2Mgを 1分間, TMGよりも先に流すことで (1122) GaNに
おいてMgの急峻な立ち上がりを得られることが分かった. しかしながら, (1122) GaNでは
上記の条件でも遅延が生じており, (1122) GaNにおいても先流し条件の最適化が今後必要で
ある. この違いは表面の Nの安定性で説明することができる. 表面の Nサイトがより安定な










窒化物半導体緑色 LDの実現を目指すにあたっては, Inリッチな InGaN QW活性層の高品
質化が必要となる. 特に 1. Inの取り込み効率, 2. 界面平坦性, 3. In組成の均一性 (面内およ
び成長方向), 4. 臨界膜厚, が鍵となる. そこで, 本章では高品質な InGaN QWを得ることを
目的に, 上記の 4 点に着目して, InGaN 単層膜または InGaN/GaN MQW を (1122) および
(1122) GaNホモエピタキシャル層上に成長した. 成長シーケンスを図 3.1に示す. 第 2章で
用いた原料のほかに, In原料には, トリメチルインジウム (Trimethylindium: TMI)を用いた.




価の手法としては, 透過型電子顕微鏡 (Transmission Electron Microscope: TEM) や SEM
による観察が最も直接的である. しかしながら, 特に TEMは破壊測定である上に, 試料の薄片
化に手間と時間が掛かる. その点, X線回折 (X-Ray Diraction: XRD)測定では原子レベル
の構造を非破壊で評価することができる. 本節では XRD測定を利用した InGaNの In組成お
よび膜厚の見積もり方について説明する.
































なり, 面間隔は無歪の状態よりも大きくなる. したがって, XRDにより InGaNの構造評価を
行う際には, 歪を考慮しなければならない. f0001g上にエピタキシャル成長する場合は, 面内
の歪が等方的であるため, 歪の計算が比較的容易である. しかしながら, 非極性面の場合には
面内の歪が異方的であるため, 計算が複雑になる. いくつかの研究グループにより, 非極性面
の歪に関する研究が行われているが [130, 131], それぞれ束縛条件が異なる. 本論文では, 文
献 [131]のモデルを採用する. このモデルを用いて, f1122g GaN上にコヒーレント成長した
InGaN の面間隔を計算すると図 3.2 のようになる. 格子定数および弾性スティフネス定数は
表 3.1の値を用いた [58]. この図を用いて面間隔から In組成を求めることができる. 今後, 特
に断りが無い場合はコヒーレント成長を仮定して構造評価を行う. 格子緩和しているか否かの
評価については, 第 4章で詳しく説明する.




























図 3.2 f1122gGaN 上に成長した InGaN の面間隔. コヒーレント成長した場合 (coher-
ent)と完全に格子緩和した場合 (relaxed)の両方を示している.
表 3.1 計算に用いた格子定数と弾性スティフネス定数 [58].
Parameters GaN InN AlN
a at 300 K [nm] 0.3189 0.3545 0.3112
c at 300 K [nm] 0.5185 0.5703 0.4982
C11 [GPa] 390 223 396
C12 [GPa] 145 115 137
C13 [GPa] 106 92 108
C33 [GPa] 398 224 373
C44 [GPa] 105 48 116














































図 3.3 (a) (1122) InGaN 単層膜の XRD 2=! スキャンプロファイル. (b) (1122)
InGaN単層膜の XRDフリンジ解析.
3.2.2 XRDによる InGaN単層膜の構造評価
図 3.3(a)に, InGaN単層膜の XRD 2=! スキャン*1 プロファイルの一例を示す. InGaN
のピーク位置は InGaNそのものの面間隔を表すため, ブラッグの法則
2d sin  = ; (3.1)
を用いて面間隔 dを求め, 図 3.2から In組成に変換することができる. ここで,  はブラッグ
角, は X線の波長である. 本研究では, CuK1 線 (波長: 0.15405 nm)を用いた.
また, InGaN のメインピークの両脇には X 線の干渉に起因するフリンジが見られる. 1 次
のピークはメインピークに重なって見えないため, 両脇のピークの次数は, メインピークに近
い方から 3, 5, 7,    となる. そして, 横軸を次数, 縦軸を sin  としてプロットすると図
3.3(b)のようになる. この傾きが =4tとなるため, 膜厚 tを求めることができる. この試料の
場合, In組成は 1.6%, 膜厚は 26.9 nmと求められる.
3.2.3 XRDによる InGaN/GaN MQWの構造評価
MQWの場合には, 単層膜よりも評価がやや複雑になる. 図 3.4(a)に, (1122) InGaN/GaN
3周期MQWの XRD 2=! スキャンプロファイルの例を示す. InGaN QWの成長時間はす
べて 21 s で同じであるが, GaN バリア層の成長時間のみ 120 s, 180 s, 240 s と変化させた.
*1 逆格子空間において動径方向にスキャンすることに対応するため, ラジアル (radial)スキャンともいう.
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図 3.4 (a) GaNバリア層の成長時間を変化させた (1122) InGaN/GaN 3周期MQWの
XRD 2=! スキャンプロファイル. (b) GaNバリア層の成長時間 120 sのMQWのサテ
ライトピーク解析. (c) MQWの長周期の GaNバリア層成長時間依存性.
GaN基板の回折ピークのほかに, MQW由来のサテライトピークが周期的に並んでいるのが
分かる. これらの次数は, 0次を中心として, 1, 2, 3,    である*2. 図 3.4(b)に示すよう
に, 横軸を次数, 縦軸を sin  として各ピークに対応する点をプロットすると, 傾きが =2Lと





に対応している. Lは膜厚, dは面間隔を示し, 添え字 wと bによって井戸と障壁を区別した.
しかし, これらの情報だけでは InGaN QW自体の膜厚と In組成を求めることはできない. ま
ずは, InGaN QWの膜厚を求めるため, GaNバリア層の成長時間のみが異なる試料をいくつ
か作製し, その長周期を測定する. そして, 図 3.4(c)のように, 横軸を障壁層の成長時間, 縦軸
を長周期としたグラフを作製する. このグラフの y 切片が InGaN QWの膜厚であり, 傾きが
*2 どのピークが 0 次であるかは一目で分からないため, あるピークを 0 次と仮定して計算を行い, もっともらし
い In組成が求められるものを選択するしかない. 0次ピークの強度が最大とは限らないことに注意されたい.
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GaN障壁層の成長レートに対応する. したがって, 式 (3.2)において d0, Lb, Lw, db が既知と
なるため, dw が求められ, 図 3.2から InGaN QW自体の In組成が分かる. 障壁層の成長時間
が 120 sの試料の場合, Lw=5.0 nm, Lb=11.1 nm, In組成 15.3%と求められる.
3.3 Inの取り込み効率の面方位依存性
一般的に, 高い温度で成長した方が結晶の品質が向上すると言われている. そのため, より
Inを取り込みやすい条件や面方位で成長する方が, 同じ In組成を得るために, より高温で成長
できるため, 有利である. InGaNの成長時における Inの取り込み効率の面方位依存性の研究
は, 近年, 実験的 [132{134]にも理論的 [135, 136]にも発表件数が増えてきており, 非常に興味
深い研究の 1つである. 彼らの研究によれば, 概して N極性または N極性ライクな半極性面
[(1122), (1101)]において Inが取り込まれやすい傾向にあると主張している. 第 2章で (1122)
と (1122) GaNホモエピタキシャル層の不純物取り込み効率が異なることを示したように, 両
者で Inの取り込み効率が異なることが予想される. しかし, これらの面方位に関して比較した
例はこれまでに無い. そこで, 落射型蛍光顕微鏡 (Nikon E600FN)を用いて (1122)と (1122)
InGaN QWの蛍光像の観察を行った. 励起光には水銀ランプの 405 nmの輝線をフィルタに
より選択して用い, 励起光の照射および試料からの発光の集光には同一の対物レンズ (100)
を用いた. 図 3.5(a), (b)にそれぞれ (1122), (1122)面に同時に成長した InGaN/GaN 3周期
MQWの蛍光像を示す. それぞれ緑色, 青色で均一に発光していることが分かる.
次に, それぞれの試料の室温 PLスペクトルを図 3.5(c), (d)に示す. この場合には, 励起光
は He-Cd レーザ (波長: 325 nm) を用い, 25 cm 分光器とマルチチャネルディテクタからな
る受光系を用いた. (1122) MQWは約 520 nm, (1122) MQWは約 460 nmにピークを持つ.
(1122)の方が長波長で発光しているため, より多くの Inが取り込まれていることを示唆して
いる. XRD測定により In組成を見積もったところ, (1122) MQWが 24%, (1122) MQWが
15% であり, 実際に (1122)の方が Inが取り込まれやすいことが明らかになった.
この傾向をより明瞭に示すため, 同時に成長した (1122), (1122) のいくつかの試料に対し
て同様の評価を行い, 傾向を統計的に調べた. 図 3.6 にその結果を示す. 横軸, 縦軸はそれぞ
れ (1122), (1122) InGaN の In 組成を示している. 図中の破線上では (1122) および (1122)
InGaN の In 組成が一致する. 全ての点がこの破線よりも下側にあるため, 統計的に見ても
(1122)の方が Inが取り込まれやすい傾向にあることが明らかとなった. また, 図中の一点鎖
線は単層膜, MQWを含めたプロットを一次関数でフィッティングした結果である. この傾き
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図 3.5 同時に成長した (a) (1122)および (b) (1122) InGaN/GaN MQWの室温におけ
る蛍光顕微鏡像. (c) (1122), (d) (1122) MQWの室温 PLスペクトル.
3.3.1 In取り込み効率の面方位依存性に関する考察




し, In取り込み効率の面方位依存性を議論している [136]. それによれば, c面および N極性
ライクな半極性面 [(1122), (1101)]では N-H層の表面被覆率が 100%であり, さらに, これら
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図 3.6 (1122)および (1122)上に同時成長した InGaN単層膜 (O), InGaN/GaN MQW
()の In組成の比較. 横軸, 縦軸はそれぞれ (1122), (1122) InGaNの In組成を表す.
の面のうち +c面以外は Nサイトが安定であるため, Inの脱離および Gaによる置換が抑制さ
れることで, In取り込み効率が高くなっていると述べている. また, Northrupは第一原理計算
により (1122)と (1100)の In取り込みについて議論しており, (1122) InGaNの表面では取り







しては, (i)井戸幅揺らぎ, (ii) In組成揺らぎ, (iii) (MQWの場合)井戸間の揺らぎ, の主に 3
つが挙げられる. 本章では, このうち (i)の井戸幅揺らぎに関連する InGaN/GaN MQWの界
面平坦性について, (1122)と (1122)で比較を行う.




























































図 3.7 (1122)および (1122) InGaN/GaN MQWの断面 TEM明視野像. それぞれの試
料に対して [1100]または [1123]方向より観察を行った.
3.4.1 断面 TEM観察
(1122)および (1122) InGaN/GaN MQWの界面平坦性を評価するため, 断面 TEM観察を
行った. 試料は機械的研磨の後, Ar+ イオンポリッシングにより薄膜化した. 観察には日本電
子 (JEOL)製 JEM-2100Fを用いた. 加速電圧は 200 kVとし, [1100]または [1123]方向から
観察を行った. 図 3.7に (1122), (1122) MQWそれぞれの, [1100]または [1123]方向から観察
した断面 TEM明視野像を示す. (1122) MQWの界面は, いずれの方向から観察しても非常に
平坦であった. 一方, (1122) MQWの界面にはファセットで構成されるQDライクな構造が見
られた. (1122)とのなす角を考慮すると, これらのファセットは (0001), (1120), f1101g と考
えられる. 類似の構造として, (1122)GaN/AlGaN QDs [137], (1122) InGaN/GaN QDs [138]
の作製に関する報告があるが, 我々のような (1122) ではなく (1122) であり, また構成する





































図 3.8 (1122)および (1122)面上に SiO2 ストライプを用いて選択成長を行った試料の断面 SEM像.
ファセット [(1120), (1126), f1101g]も異なる. これらの差異は成長条件の違いに由来すると
考えられるが, 今後より詳細な議論が望まれる.
3.4.2 界面平坦性の面方位依存性に関する考察
(1122)と (1122)では InGaN/GaNヘテロ界面の平坦性が大きく異なることが分かった. こ
れは, GaN のホモエピタキシとは全く逆の傾向である. 本節ではその理由について考察する.
図 3.8に, (1122)および (1122) GaN上に SiO2 ストライプを用いて選択成長を行った試料の
断面 SEM 像を示す [139]. それぞれの試料に対して, ストライプ方向は [1100] または [1123]
の 2 通りである. (1122)GaN 上への選択成長では, (1122) 面自体が出現しているのに対し,
(1122)GaN上への選択成長では, 成長面は (1122)面以外のファセットで構成されている. し
たがって, (1122)では平坦な界面が得られにくいと考えられる.
また, 図 3.7を注視すると, (1122)では N2 雰囲気で成長した GaNが既に 3次元的に成長し
ている. したがって, N2 雰囲気または最適温度よりも 200 C程度低い温度での成長が界面平
坦性に悪影響を及ぼしている可能性がある.
















図 3.9 InGaN QWの室温 PL測定系. 偏光測定時のみ偏光子を使用した.
3.5 (1122)および (1122) InGaN QWの弱励起下における光学
特性
本節では弱励起下における基本的な光学特性を (1122)と (1122)で比較する. 劈開面を利用
した LDの実現に重要な偏光特性をはじめ, PLスペクトルの FWHMや IQEの面方位依存性
を明らかにする. その結果を基に, LDにはどちらの面方位が適しているかを見極める.
PL 測定に用いた光学系を図 3.9 に示す. 励起光には Ti:sapphire レーザの 2 倍高調波 (波
長: 400 nm, 繰り返し周波数: 80 MHz)を用い, QWのみを選択的に励起した. こうすること
で障壁層から QWへの流れ込みによる影響を排除した. また, 偏光特性の測定時のみ偏光子を
用いた. 測定は全て室温で行った.
56 第 3章 半極性 InGaNヘテロエピタキシの面方位依存性|(1122)と (1122)の比較|
3.5.1 偏光特性
本節では, (1122), (1122) InGaN QWの偏光特性の In組成依存性について議論する. 既に
述べたように, f1122gInGaN QWは In組成の大きさに応じて価電子帯の順序が入れ替わり,
面内の偏光方向が変わるという特徴を持っている [87]. LDを設計する上では, 偏光度および
価電子帯間のエネルギー差 E が重要なパラメータとなる. 図 3.10に, (1122)および (1122)
InGaN/GaN QWの室温における面内偏光度と [1100]偏光に対する [1123]偏光の PLピーク





と定義する. は面内偏光度であり, IEjj[hkil] は [hkil]方向の偏光成分の PL積分強度である.
(1122) InGaN QW の場合, In 組成約 25% を境に, 従来通りの偏光スイッチング特性を示し
た. また, 偏光スイッチした試料のE の絶対値は室温の熱エネルギー (約 25 meV)と同等か
それ以上であるため, 高密度のキャリアを注入する際に, 高エネルギー側の価電子帯へのキャ
リア分布が抑制され, [1100]方向キャビティを用いた LDの実現に有利に働くと期待される. .
一方, (1122) InGaN QWの場合, 偏光方向は In組成に依らず [1100]方向のままであった.
この違いは, 断面 TEMによって明らかとなった構造の違いに起因すると考えられる. すなわ
ち, (1122) InGaN QWは 3次元的な構造となっているために, 偏光スイッチの駆動力である
歪が緩和されているか, その分布が平坦な QWと異なっていることが指摘できる. 加えて, 形
状効果によって偏光方向が一定に保たれているか, いずれかが原因であると考えられる.
3.5.2 PL FWHMの比較
LD を作製するにあたっては, より均一な InGaN QW の実現が求められるため, PL の
FWHMは重要なパラメータの 1つである. そこで, (1122)および (1122) InGaN QWの室温
における PL FWHMの比較を行った. 図 3.11に示すように, 発光波長が低エネルギー, すな
わち長波長になるにつれて, どちらの面方位も FWHMが大きくなっていく傾向が確認できた.
これは In組成が大きくなるにつれて, In組成揺らぎが大きくなっていくためであると考えら
れる. また, (1122)と (1122)を比較すると, (1122)の方が FWHMが小さい傾向にあること
が分かる. これは V/III比を変化させても同様であった. この理由としては, 図 3.7に示した
ように, (1122) InGaN QWは平坦であるのに対し, (1122) InGaN QWは QDライクな構造
になっているため, サイズ揺らぎによる不均一性が加わるためであると考えられる. また, 複数
のファセットから構成されているため, 各ファセット間の Inの取り込み効率の違いにより In
組成の分布に不均一が生じている可能性もある.
3.5 (1122)および (1122) InGaN QWの弱励起下における光学特性 57



































































































図 3.10 (1122) および (1122) InGaN/GaN QW の室温における (a) 面内偏光度と
(b)[1100]偏光に対する [1123]偏光の PLピークエネルギー差の In組成依存性.


































図 3.11 (1122)および (1122) InGaN/GaN QWの室温における PL FWHMの比較.
3.5.3 PLピークエネルギーの温度依存性の比較
(1122) および (1122) InGaN QW の典型的な PL の温度特性について述べる. いずれも
InGaN/GaN 3周期MQWであり, XRD測定により見積もられた In組成, 井戸幅は, (1122)
InGaN QWが 20.9%, 5.6 nm, (1122) InGaN QWが 22.7%, 3.3 nmであった. 構造が全く
同じ組み合わせではないが, 室温で緑色領域で発光するものを選んだ. 同じ面方位の試料に関
しては, 定性的には同様の振る舞いを示すことを指摘しておく.
図 3.12(a), (b)に, それぞれ (1122)および (1122) InGaN QWの PLスペクトルの温度依存
性を示す. また, 同図 (c)にはピークエネルギーの温度依存性をプロットした. 破線は Varshni
の式,




に基づいて計算したバンドギャップの温度依存性である [140]. ここで, E(0)は 0 Kにおける
バンドギャップである. 計算に用いたパラメータ ,  の値を表 3.2に示す. InGaNに対して
は, これらの値を In組成に応じて線形補間して計算に用いた.
(1122) と (1122) InGaN QW では, バンドギャップに対する発光エネルギーの振る舞いが
大きく異なる. (1122) InGaN QWの PLピークエネルギーは, 極低温から温度が上がるにつ
れて, 一旦バンドギャップよりも低エネルギー側レッドシフトした後に, ブルーシフトに転じ
3.5 (1122)および (1122) InGaN QWの弱励起下における光学特性 59













































































































































図 3.12 (a) (1122)および (b) (1122) InGaN/GaN QWの PLスペクトルの温度依存性.
(c) ピークエネルギーの温度依存性と Varshni の式に基づいて計算したバンドギャップの
変化.
表 3.2 GaNおよび InNの Varshniパラメータ [58].
GaN InN
 (meV/K) 0.914 0.414
 (K) 825 454
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図 3.13 (1122)および (1122) InGaN/GaN QWの室温における IQEの比較.
ている. このような特性は主に極性面 (0001) InGaN QWで議論されており, 励起子の局在化,
非局在化によって説明される [141]. 一方, (1122) InGaN QWの PLピークエネルギーは, 温
度上昇とともにバンドギャップよりも低エネルギー側に単調にレッドシフトしている. (1122)





(1122)および (1122) InGaN QW の IQEを比較するため, PL測定を行った. 試料はクラ






である. ここで, 低温では非輻射再結合確率を無視することができ, IQE=100%であると仮定
した. 図 3.13に示すように, 短波長領域 ( < 500 nm)では (1122)が, 長波長領域では (1122)






























































































図 3.14 (1122) InGaN SQW の室温における SNOM-PL 測定結果. (a) PL 強度マッピ
ング, (b) PLピーク波長マッピング. スケールバーは 500 nmの長さを表す. (c) PL強度
とピーク波長の相関. (d) マクロ PLスペクトルと SNOM-PLスペクトルの比較.
の方が IQE が高いことが分かった. (1122) の方が In 取り込み効率が高く, より高温で成長
できるため, 短波長領域では効率が高くなっていると考えられる. 一方, 長波長領域 ( > 500
nm)においては, (1122) InGaN QWの量子ドット的な構造の形成により励起子が 3次元的に
閉じ込められ, 効率が向上したと考えられる.
3.5.5 近接場光学顕微鏡マッピング
ここで, (1122) InGaN QW の In 組成揺らぎについて定量的に評価するため, 近接場光
学顕微鏡 (Scanning Near-eld Optical Microscope: SNOM) を用いた PL マッピングを室
温で行った. 試料の励起と発光の集光には, 同一のプローブを用いた. この測定モードは
Illumination-collection (I-C)モードと呼ばれる [81]. 試料の励起には InGaN LD (波長: 405
nm, CW)を用いた. SNOMプローブ開口の直径は 180 nmである.
図 3.14(a), (b)はそれぞれ同一領域の PL強度, PLピーク波長マッピング像である. 図中の
A1, A2においては, 周辺の領域よりも短波長かつ発光強度が強い. また, B1, B2においては,
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周辺の領域よりも長波長かつ発光強度が弱い. したがって, 長波長 (Inリッチな)領域では内部
電界の影響または非輻射再結合中心の存在によって発光強度が弱くなっている傾向にあると考
えられる. 一方で例外もあり, 領域 Cにおいては短波長で発光強度が弱く, 領域 Dにおいては
長波長で発光強度が強い.
これらの傾向をより明らかにするために, 図 3.14(a), (b)の全ての測定点に対してピーク強
度と波長の関係を統計的にプロットしたのが図 3.14(c)である. 統計的に見ても, 長波長ほど
発光強度が小さくなる傾向にあることが分かった. このことは, QW面内の Inリッチな領域に
おいて欠陥が多くなっていることを示唆しており, (0001) InGaN QW [81]や f2021g InGaN
QW [142]と同様の傾向である.
また, PL スペクトルを SNOM とマクロ測定 (励起スポット径: 100 m) とで比較すると,
図 3.14(d)に示すように, SNOM-PLの方が FWHMが約 16%狭くなっていた. したがって,
SNOM-PL 測定ではマクロスコピックなスケールのポテンシャル揺らぎを排除できたと考え




本章では, (1122)および (1122) InGaNの結晶成長における特性の違いおよびそれらが光学
特性に及ぼす影響について議論した.
In取り込み効率
In取り込み効率に関しては (1122)の方が取り込まれやすく, 同一 In組成の InGaNを成長
する場合には, (1122)よりも高温で成長できることが示唆された. In取り込み効率の面方位依
存性は, 表面の結晶構造に起因していると考えられる. すなわち, N極性ライクである (1122)









かった. まず, 偏光特性に関して, (1122) MQWはこれまでの報告通りの偏光スイッチング特
性を示したが, (1122) MQWは In組成によらず [1100]方向に偏光していることが分かった.
これは (1122) InGaN QWにおいて 3次元的な構造が形成されていることによる歪の緩和ま
たはサイズ効果による影響であると考えられる. また, (1122) InGaN/GaN界面のサイズ揺ら
ぎを反映して, (1122) InGaN QW の PL FWHM の方が (1122) に比べて大きい傾向にあっ
た. さらに, (1122) InGaN QWの PLピークエネルギの温度依存性は, 極性面 (0001) InGaN
QW で報告されているような S 字特性を示すのに対し, (1122) InGaN QW は温度上昇とと
もに単調にレッドシフトすることが分かった. (1122) InGaN/GaNヘテロ界面に形成される
QDライクな構造が, 通常より深い局在準位を形成し, そこに励起子が捕らわれるためである
と考えられる. また, IQE に関しては短波長領域 ( < 500 nm) ではより高温で成長可能な




これらの特性の違いのうち, 特に偏光特性および PL FWHM の観点から, LD の作製には










なり, 発光効率の低下を招く可能性があるからである. 実際に京都大学のKanetaらは, SNOM
による発光マッピング像と AFM によるピット位置の相関を調べることにより, InGaN QW
における励起子の発光機構と転位に関連があることを見出している [81]. また, ソニーの
Tomiya らは, 転位密度が多いほど LD の素子寿命が短くなると報告している [143]. さらに,
(1122) の場合, 偏光スイッチの駆動力である歪が緩和されることで, [1100] 方向に伝搬する
モードに対する利得が減少することが懸念される. 特に, Inリッチな InGaN QWを活性層と
する発光デバイスに関しては, 歪が大きいためにより臨界膜厚の重要度が増す.
本節では, 等方的な材料系で構築された臨界膜厚モデルを, 窒化物半導体の非極性面のよう
に異方性を持つ材料系に適用可能な臨界膜厚モデルに展開する. そして, (1122) InGaN/GaN
MQWの格子緩和に関する実験結果との比較を行う.
4.2 窒化物半導体ヘテロ構造の格子緩和機構の面方位依存性
臨界膜厚を理論的に計算するためには, 格子緩和のメカニズムを知る必要がある. そこで, 本
節では窒化物半導体の格子緩和に関する過去の報告についてまとめておく. 文献で報告されて
いる格子緩和メカニズムをまとめたものを図 4.1および表 4.1に示す. このように, 成長面方
位によってバーガースベクトルの大きさや向き, 考慮すべき応力の方向が異なるため, 注意が
必要である.
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表 4.1 主すべり面, 転位線の方向, バーガースベクトル (b), 転位エネルギー係数 (K), 計
算に使用する応力の方向の成長面方位依存性. 添え字 s, eはそれぞれらせん成分, 刃状成分
を表す. また, ?, jjはそれぞれ c軸に対して垂直, 平行を表す.
極性面 半極性面 無極性面
成長面方位 (0001) (112m) (110n) (1100)
主すべり面 f1122g (0001) (1010)
(0110)
転位線の方向 h1100i [1100] [1120] [0001]
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応力 xx = yy x0x0 x0x0 y0y0
ここで, バーガースベクトルとは格子のずれの向きと大きさを表すベクトルであり, 転位線
はすべり面とヘテロ界面との接合部で定義される [144]. また, 一般にバーガースベクトルと転
位線が垂直な転位を刃状転位, 平行な転位をらせん転位と定義する [144]. 以下では, 様々な面
方位の格子緩和機構について詳しく述べる.
4.2.1 極性面
極性面 GaN上の InGaN単層膜に関しては, アリゾナ州立大学の Srinivasanらにより格子
緩和機構が明らかにされている [145]. 特筆すべきは下地 GaNの転位密度との相関である. サ
ファイア基板上に成長した GaNテンプレート上では, ピットの生成により格子緩和が起こり,
横方向成長 (Epitaxial Lateral Overgrowth: ELO または ELOG) により転位密度を低減し
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フィット転位が生成することで格子緩和が起こる. 後者に関しては, f1122g面上で [1123]方
向にすべることで格子緩和が起こることが TEM観察により明らかになっている. このように,
転位密度によって格子緩和メカニズムが変化するため, 注意が必要である. その他にも, (0001)




当研究室の Inoue らは, f1122gGaN 上に成長した InGaN 厚膜において, InGaN の格子面
が GaNに対して傾くことを見出した [148]. しかしながら, 詳細な格子緩和のメカニズムを明
らかにするところまでは至らなかった. f1122gGaN基板上の InGaNおよび AlGaNの格子緩
和メカニズムは, UCSBの研究グループにより報告された [149, 150]. 彼らは, (1122) GaN基
板上に成長した InGaNあるいは AlGaNにおいて, [1123]方向の歪が優先的に緩和され, その
結果として格子面が [1100]軸まわりに傾くことを明らかにした. その機構としては, GaN基板
から引き継いだ貫通転位が, (0001)に沿ってグライドすることでミスフィット転位が発生する
と報告している. このとき, すべり面は (0001)面であり, バーガースベクトルは b = 1=3[1120]
である. c面から a軸方向に傾いた面, すなわち f112ng面における格子緩和メカニズムは同様
であると考えられる.
また, (2021) InGaN, AlGaNも同様に (0001)面でのすべりにより緩和することが LD構造
を用いた断面 TEM観察により明らかになっている [151]. このとき, すべり面は f1122gと同
様に (0001)面であるが, 図 4.1にしめすように, バーガースベクトルは b = 1=3[1210]または
1=3[2110]である. これらの機構は c面から m軸方向に傾いた面, すなわち f110ng面におい
て同様であると考えられる. また, 臨界膜厚を超えて成長を続けた場合, m面でのすべりによ
り [1100] 方向の歪も緩和されるという報告もある [152]. 後述の臨界膜厚の計算においては,
最初に緩和が起こる膜厚を考えなければならないため, c面でのすべりのみを考慮する.
また, このような格子緩和は, すべり面である (0001) 面上のせん断応力が大きいほど起こ
りやすいと主張している. このせん断応力は (0001)からの傾きが 45 のときに最大となるた
め, f2021g(75.1)と比較して f1122g(58.4)GaN基板上へテロ構造の方がミスフィット転位
が発生しやすいと考えられる. 実際に, f2021g の方が臨界膜厚が大きくなると報告されてお
り [153,154], このことが f2021g上の緑色 LDの実現に繋がったと推測される.
一方, 名古屋大学の Wu らは, 半極性 (1101)GaN/Si テンプレート上に成長した In-
GaN/GaN MQW において積層欠陥の発生による [1102] 方向への異方的な格子緩和を明





パナソニック株式会社の Yoshidaらは, (1100) InGaNにおける格子緩和メカニズムについ
て報告している [156]. (1100) InGaNでは, (1010)または (0110)面に沿って a軸方向にすべ
ることで格子緩和が起こり, その結果として c軸まわりに格子面が傾くことが明らかになって
いる. これら 2つのすべり面に対応するバーガースベクトルはそれぞれ 1=3[1210]; 1=3[2110]




由について考察する. Fujikane らの研究によれば, GaN の主要な面方位の中で, すべりに対
する抗力である Peierls-Nabarro応力が最も小さいすべり系 (すべり面とバーガースベクトル
の組み合わせ) が f1100gh1120i (0.1528 GPa) であり, 次いで f1101gh1120i (0.7347 GPa),
f0001gh1120i (0.8526 GPa)である [157, 158]. GaNに関しては, これらが本質的にすべりや
すい系である.
エピタキシャル成長の場合には, 着目している面に加わるせん断応力の大きさが重要になっ
てくる. せん断応力とは, 面をずらすように加わる応力であり, 応力テンソルでの非対角成分に
あたる. したがって, 成長面内に格子不整合による圧縮または引っ張り応力が加わっている場
合, 成長面に対して 0 または 90 の面にはせん断応力は働かず, 45 の面で最大になる. 例え
ば, f0001g上に成長する場合には, f0001g面 (0)にはせん断応力が加わらないため, f0001g
面でのすべりは起こらない. f1100g面 (90)も同様である.
実際に起こるすべりは, Peierls-Nabarro 応力とせん断応力との関係によって決まると考え
られる. (0001) InGaN/GaN ヘテロ構造において観測されるすべり系は f1122gh1123i であ
る [145]. このすべり系の Peierls-Nabbaro応力は 42.46 GPaである一方, (0001)からの傾き
がほぼ同じすべり系である f1101gh1123iに関しては 12.49 GPaである [157, 158]. 理論的に
は f1101gh1123iの方が起こりやすいように思えるが, 現実にはオフ角やそれに伴うステップ-
テラス構造などが影響している可能性もあり, 系統的に理解するのは困難である.
半極性面に関しては, 成長面に対して f0001g面が斜めの方向を向いているので, f0001g面
でのすべりが起こりやすい. また, 無極性 (1100)では f0001g面との角度が 90 のため, この
面ではすべりは起きない. したがって, 成長面以外の無極性面がすべり面となる.
これらのメカニズムがどこで遷移するかが分かれば, InGaNの臨界膜厚の成長面方位依存性



















図 4.2 XRD測定における試料の配置. (a) 対称面 (1122), X線入射面に [1100]を含む配
置 (配置M), (b) 対称面 (1122), X線入射面に [1123]を含む配置 (配置 C), (c) 非対称面




ついて XRD, 蛍光顕微鏡, TEMによって実証を行った. 以下ではそれぞれの詳細について述
べる.
4.3.1 XRD測定
半極性 (1122) InGaN の格子緩和を評価するために, XRD 逆格子マッピング (Reciprocal
Space Mapping: RSM) 測定を行った. XRD 測定の際の試料の配置を図 4.2 に示す. 図
4.2(a), (b)に示すように, 対称面 (1122)に対して X線入射面に [1100]を含む配置, [1123]を
含む配置の 2通りで測定を行う. 以後, これらの配置を便宜上 \配置M", \配置 C"と呼ぶこ
とにする. これらはそれぞれ [1123]軸, [1100]軸回りの格子面の傾きを検出できる配置である.
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また, 図 4.2(c), (d)に示すように, 非対称面 (2022)に対して配置Mで, 非対称面 (1124)に対
して配置 C で測定を行う. こうすることで, それぞれ [1100], [1123]方向の面内格子定数のず
れを検出できる.
(1122) InGaN 単層膜に対して XRD RSM 測定を行った結果を図 4.3 に示す. 図 4.3(a),
(b)に示すように, 配置Mでは GaNと InGaNの逆格子点が垂直に並んでいるのに対し, 配置
C では逆格子空間上で InGaN のピークが GaN に対して横にずれている. これはすなわち,
InGaNの格子面が GaNに対して [1100]軸回りに傾いていることを表している. この試料の
場合, 傾きは 0.27 であった.
次に, 非対称面の XRD RSM測定を行った結果について説明する. 図 4.3(c)に示すように,
(2022)に関しては GaNと InGaNの逆格子点がほぼ垂直に並んでおり, [1100]方向の面内格
子定数がほぼ一致している, 一方, 図 4.3(d)に示すように, (1124)に関しては逆格子点が垂直
に並んでいない. しかし, これは対称面の測定で明らかになったように格子面の傾きを含んで
いるため, [1123]方向の面内格子定数が一致しているか否かを判別するには傾きを補正する必
要がある. 図 4.3において, InGaNのピーク位置を, 原点を中心に反時計回りに 0.27 回転さ
せると 印の位置にくる. これと GaN の逆格子点を比較すると垂直には並んでいないため,
面内格子定数が一致していない, すなわち格子緩和していることが分かった.
以上の結果をまとめると, これまでに他研究機関で報告されているように [149, 150], [1123]
方向への格子緩和が優先的に起こり, その結果として InGaNの格子面が [1100]軸回りに傾く
ことが確認できた.
以上の結果から, 対称面 (1122) の傾きは格子緩和の指標となる. しかし, RSMの性質上, 測
定に時間がかかってしまうため非効率的である. そこで, 以下では [1123]方向から X線を入射
した場合の対称面 !-scanのピーク位置のずれから InGaNの傾きを測定し, 格子緩和している
か否かを判断した. (1122) InGaNの結晶格子が (1122) GaNに対して傾いているとき, それ
ぞれの逆格子点は逆格子空間において図 4.4(a)のようになる. このとき, XRD !-scanを行う
と, 図 4.4(b)に示すように, GaNと InGaNのピーク位置がずれる. コヒーレント成長してい
る場合には, 同じ位置にピークが並ぶ. なお, 図 4.4(b)では逆格子空間の原点と (1122) GaN
の逆格子点を結ぶ軸上を !-scan の原点としている. このようにして, 逆格子マッピングを行
わずに, (1122) InGaNの格子緩和を調べることができる.
4.3.2 蛍光顕微鏡像
次に, もう 1つの格子緩和の指標について説明する. 図 4.5(a), (b)はそれぞれコヒーレント
成長および格子緩和した InGaN/GaN MQWの蛍光顕微鏡像である. 励起光には水銀ランプ
の 405 nmの輝線を用い, 100倍の対物レンズを用いた. 測定は室温で行った. これら 2つの
像の比較から, 格子緩和している場合には [1100]方向に暗線が生じることが分かった. これは
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図 4.3 (1122) GaN基板上に成長した InGaNの XRD RSM像. (a) 対称面 (1122), 配置
M, (b) 対称面 (1122), 配置 C, (c) 非対称面 (2022), 配置M, (d) 非対称面 (1124), 配置
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図 4.5 (a)コヒーレント成長および (b)格子緩和した場合の (1122) InGaN/GaN MQW
の蛍光顕微鏡像. スケールバーは 10 mを表す.
ミスフィット転位が伸びる方向と一致していることから, 暗線の起源はミスフィット転位その
もの, あるいはミスフィット転位がきっかけとなって生じた積層欠陥である可能性が高い. ど
ちらであるかを結論付けるには, 断面 TEM観察や SNOMによる詳細な解析が有効であると
考えられる.
4.3.3 断面 TEM観察
格子緩和によって発生する欠陥の構造を調べるため, 断面 TEM 観察を行った. 図 4.6(a)
に (1122) InGaN/GaN SQWを [1100]方向から観察した断面 TEM像を示す. 界面にはミス
フィット転位は見られず, コヒーレント成長していることが分かる. 一方, 図 4.6(b)に示すよ











図 4.6 (1122) InGaN/GaN QW の [1100] 方向から観察した断面 TEM 像. (a) In-
GaN/GaN SQW, (b) 同一組成  膜厚の 3 周期 InGaN/GaN MQW, (c) (b) の試料を
[1123]軸回りに傾けて観察した像.
うに, 同一組成の InGaN QWを 3周期積層した MQWでは, 最下層の InGaN/GaN界面に
ミスフィット転位が並んでいるのが見られる. このことから, 1層では緩和しなくても, 歪エネ
ルギーの蓄積により InGaN/GaN MQW全体として格子緩和したと考えられる.
また, 回折ベクトルが [1120]のときには図 4.6(b)のようにミスフィット転位が見られるが,
回折ベクトルが [0001]のときには見えなくなったため, 転位の消滅則から, バーガースベクト
ルは 1/3[1120]であることが分かった.
また, 図 4.6(c)には図 4.6(b)の試料を [1123]軸 (紙面横方向)回りに傾けて観察した TEM
像を示す. 図 4.6(b)では点状に見えていた転位が図 4.6(c)では縦方向に伸びる線状に見える
ようになったため, 転位線は [1100]方向に沿って伸びていることが分かった.
以上のことから, 格子緩和しているかどうかを判断し, 統計的にデータを集めることで臨界



































のベースとなるモデルは, 転位にかかる力のバランスに基づくモデルを採用した [159, 160].
Matthewsと Blakesleeは, 図 4.7に示すように, 基板に存在する貫通転位が格子不整合に起因
する力によってヘテロ界面で曲げられることによってミスフィット転位が発生するとし, 転位
が界面を動く, すなわちミスフィット転位が発生し始める膜厚を臨界膜厚と定義した [159]. こ
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と表せる. 左辺は格子不整合によってすべり面に作用する力を表す. 右辺は転位にかかる張
力 (Fischer らのモデルでは, 自己応力と呼ばれる [160]) であり, 単位長さ当たりの転位エネ
ルギーと等しい [144]. ここで,  は格子不整合に起因する面内応力, hc は臨界膜厚, はバー
ガースベクトルとそれをヘテロ界面に投影したベクトルの転位線に垂直な成分とのなす角を表
す. bs; be はそれぞれらせん転位, 刃状転位のバーガースベクトルの大きさを表す. 図 4.7に示
すように, 前者はバーガースベクトルの転位に垂直な成分, 後者は転位に平行な成分である. ま
た, Ks;Kb は各々の転位エネルギーに対応した係数で, エネルギー係数 (energy coecients)
と呼ばれる [161]. r0 は転位芯の大きさを表し, 典型的には b=4から bの値をとる [161].
このような臨界膜厚モデルは, 閃亜鉛鉱構造 (001)面のような等方的な材料系を対象として
構築されてきた. しかしながら, 本研究では 2種類の異方性を考慮しなければならない. 1つ目





最も単純なケースとして, まずは等方的な結晶の等方的な成長面を扱う. 例えば, 閃亜鉛鉱構
造の (001)面や (111)面などである. このような材料系を対象にして, Matthewsと Blakeslee
が臨界膜厚モデルを提唱し [159], 後に Fischer らが改良を行った [160]. 本論文では, これら
をそれぞれ \M-B モデル", \Fischer" モデルと呼ぶことにする. このケースでは, 上述した
;Ks;Ke; bs; be は以下のように表せる,
 = 2G
1 + 
1   "; (4.2)
Ks = G; (4.3)
Ke =
G
1   ; (4.4)
bs = b cos; (4.5)
be = b sin: (4.6)
ここで, Gはせん断定数,  はポアソン比, "は格子不整合による面内歪, はバーガースベク
トルと転位線のなす角である [144, 161]. 式 (4.1)に, 式 (4.2){(4.6)および r0 = b=e(e: 自然
対数)を代入し, 変形するとMatthewsと Blakesleeによって提唱された式になる [159],
hc =
b(1   cos2 )





























1   cos2 









閃亜鉛鉱構造 (110) 面のように異方的な成長面の場合, 式 (4.7), (4.9) を適用することはで
きない. なぜなら, 応力  を式 (4.2)のように記述することができないからである.  を決定す
るためには, 格子緩和のメカニズムを考慮しなければならない. 異方的な成長面における  の
扱い方は, 第 4.4.3節 Bで述べる.
4.4.3 異方的な結晶構造 (ウルツ鉱構造)
ここでは, 異方的な結晶構造の取り扱い方について述べる. この場合, 式 (4.2){(4.6)のよう
なパラメータを表す式は, より複雑になる. ウルツ鉱構造の場合, c軸に垂直な方向と平行な方
向では弾性が異なるため, バーガースベクトルを特徴的な 2 つの方向に分解する必要がある.
ここで, 図 4.1に示すように, 主すべり系における転位線の方向は c軸に垂直 (極性面 半極性
面)か平行 (無極性面)のいずれかであることに着目する. すると, バーガースベクトルのらせ
ん成分 (転位線に平行な成分)である bs は, 異方性を考慮する必要が無いことが分かる. 同様
に, 転位線が c軸に平行な場合 (無極性面)には, 刃状成分 (転位線に垂直な成分)である be は
分解する必要が無い. なぜなら, 転位線のまわり, つまり基底面である (0001)面内の弾性は等
方的であるからである.
転位線が c軸に垂直な場合（極性面 半極性面), バーガースベクトルの刃状成分 be は c軸
に垂直な成分 be? と平行な成分 bejj に分けて考える必要がある. さらに, それぞれに対応する
















と表せる. 異方的な結晶構造では, エネルギー係数 Ks, Ke?, Ke? は転位線の方向に依存す
る [161,163].
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A. 等方的な成長面: 極性面 (0001)
ウルツ鉱構造の (0001)面は等方的であり, 面内応力 は以下のように記述できる [164,165],
 = xx = yy =
(C11 + C12)C33   2C213
C33
": (4.11)
ちなみに, G = (C11   C12)=2;  = (C12C33   C213)=(C11C33   C213)を式 (4.11)に代入する
と, 式 (4.2)と同じ式になる. これは等方的な面には当てはまる.
ここで注意すべきは, Gや  は応力を加える向きおよびそれによってもたらされる歪の向き
に依存するということである. ヘテロエピタキシの場合には, 成長面内の弾性変形を考慮すべ
きであるため, 興味のある面方位に対して適切な定義が存在する. (0001)の場合には, 上記の
定義が成り立つが, 他の面方位に対しては定義が異なる.
(0001) InGaN単層膜の場合, 図 4.1に示すように, 転位線は (0001)面内に伸びていると報


























C11C33 + C13 + 2C44)
: (4.14)
文献 [145]によると, バーガースベクトルの各成分は, bs = 0; be? = a; bejj = cである.
Holecらは, M-Bモデルに基づいて (0001) InGaN/GaNヘテロ構造の臨界膜厚を計算した.
彼らは我々と同様に結晶の異方性を考慮しているが, エネルギー係数は式 (4.12){(4.14) のよ
うに明示されてはいない.
B. 異方的な成長面
半極性, 無極性面は c 面内のある回転軸のまわりに c 軸を傾けることによって定義できる.
ここでは, ヘテロ界面における異方性を記述するために, 図 4.1 に示すような新たな座標系
(x0y0z0)を導入する. y0 が回転軸であり, x0 は c面内の y0 に垂直な方向, z0 は成長面に垂直な
方向を表す. 例えば半極性 (1122) の場合, x0; y0 はそれぞれ [1123], [1100]方向に平行である.
一方, 半極性 (2201)の場合には, x0; y0 はそれぞれ [1104], [1120]に平行である. 異方的な格子
緩和を反映するため, 面内応力 x0x0 ; y0y0 は実験結果をもとに, どちらを用いるかを決定する.
すなわち, 実際に格子緩和が起こる方向の  を用いる.
第 4.4.2節 Aで議論したように,  はポアソン比 , せん断定数 Gを用いて記述されること
が多い. しかしながら, 近似を用いない限り, 半極性面や無極性面におけるこれらのパラメータ
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を等方的な成長面と同様に記述することは難しい. したがって, 本研究では ;Gを用いず, 文
献 [131]のモデルを用いて直接  を計算する.
半極性 (112m), (110n)
半極性面のように異方的な成長面に対して正確に臨界膜厚を計算するには, 異方的な格子緩
和を考慮して従来のモデルを拡張する必要がある*1. 半極性 InGaN/GaN ヘテロ構造に関し
ては, 第 4.3節で議論したように, 格子緩和は x0 方向に優先的に起こるため, x0 方向の応力 (文
献 [131]の x0x0)のみを用いるべきである.




























12 は, フックの法則より以下のように与えられる [166]:
S011 = S11 cos





S022 = S11; (4.18)
S012 = S12 cos
2  + S13 sin
2 ; (4.19)
Sij は弾性コンプライアンス定数であり, 弾性スティフネス定数 Cij から計算できる. また, 
は (0001)からの回転角である. 導出の詳細は, 付録 Aを参照されたい. 式 (4.16)は, Cij を用
いて式 (4.11)のように表すこともできるが, Sij を用いた方が式が単純である. "x0x0 ; "y0y0 は
それぞれ x0; y0 方向の面内歪である [131]. また, Ks; Ke?; Kejj は式 (4.12){(4.14)で与えら
れる.
Fischerらは, 自由表面における応力がゼロになるという条件を満たすように, 応力の項を変
更することを提唱した [式 (4.8)]. 文献 [160,162]では等方的な SiGe/Siを扱っているが, 本研
究では, 面内異方性を有する材料系を取り扱っているため, 自由表面の影響により x0 方向の歪
のみ部分的に弾性緩和すると仮定する. なぜなら, 転位線は y0 方向に伸びているからである.



























*1 同様の取り扱いは等方的な結晶の異方的な成長面 [閃亜鉛鉱構造 (110)など]においても重要である.
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ここでは元のモデルのように応力のバランス [160]ではなく, 力のバランスを扱っているが, 本
質的には同じである.
半極性 (1122) InGaN/GaN ヘテロ構造に対しては, 第 4.3 節で実証したように, 転位線は
[1100] 方向に平行であり, バーガースベクトルは 1=3[1120] であることが実験的に明らかに
なっている. したがって, 表 4.1に示したように, b = be? = aであり, は (1122) と (0001)
とのなす角 (GaN: 58.4, InN: 58.1)である.
半極性 (2201) InGaN/GaNヘテロ構造に対しては, 転位線は [1120]方向に平行であり, バー
ガースベクトルは 1=3[1210]または 1=3[2110]と報告されている [154]. したがって, バーガー
スベクトルの各成分は bs = a=2; be? =
p
3a=2; bejj = 0である.
無極性 (1100)
無極性 (1100) 面の場合, ほかの面方位とは異なり, ミスフィット転位は c 軸に平行である.
文献 [156]によると, バーガースベクトルは 1=3[1210]または 1=3[2110]である. したがって,
b = be = aである. Teutonicoらは, c軸と平行に伸びる, 直線の転位のエネルギー係数を計算
した [163]:





(1100) InGaN/GaN ヘテロ構造では, y0 方向に異方的な格子緩和が起こるため, 式 (4.10) に



























ここで, S011; S022; S012 は式 (4.17){(4.19)で与えられる.


























前節で導出した Fischerモデルをベースとした式を用いて, 極性面 (0001), 半極性面 (1122),
(2201), 無極性 (1100) GaN上に成長した InGaNの臨界膜厚を計算した. 格子定数 (a; c)お
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図 4.8 様々な面方位に対する InGaNの臨界膜厚の In組成依存性.
よび弾性スティフネス定数 (Cij)は表 3.1に示す値を用いた [58]. InxGa1 xNに関しては, In
組成 xで線形補間した値を用いた. バーガースベクトル, エネルギー係数, 応力の方向は表 4.1
を参照されたい.
図 4.8 に示すように, 計算上は極性面 (0001) InGaN/GaN の臨界膜厚が最も大きいとい
う計算結果になった. (0001) の場合, バーガースベクトルは 1=3h1123i であり, その大き
さ (
p
a2 + c2) が他の面方位よりも比較的大きいために臨界膜厚が大きいと考えられる. 一
方, 非極性面ではバーガースベクトルの大きさ (j1=3h1120ij = a) は同じである. その中で
f2201g InGaN/GaNの臨界膜厚が大きい. これはせん断応力が小さいためであると考えられ
る. f1122gと f1100gの臨界膜厚はほぼ同じ大きさであるが, f1122gの方がわずかに大きい.
したがって, 臨界膜厚の観点からは f1122gや f1100gよりも f2201gの方が有利であり, これ
が世界初の緑色 LDを実現させた理由の 1つであると考えられる.
適用可能な臨界膜厚モデル, すなわち格子緩和メカニズムは, 成長面方位, 成長条件, 貫通転
位密度に依存することに注意すべきである. 後述するように, (1122) InGaN/GaNヘテロ構造
に関しては拡張した Fischerモデルが実験結果とよく合う. (0001) InGaN/GaNに関しては,
実験的に求めた臨界膜厚は Fischer モデルと良く合うという報告があるが [167], 別の文献で
はむしろM-Bモデルの方に合うと報告されている [164, 165]. このような乖離は, 実際の格子
緩和メカニズムが計算に用いたモデルと異なることに由来すると考えられる. 例えば, (0001)
GaN基板上に成長した InGaN/GaN MQWでは, InGaN/GaN界面から転位対が発生するこ
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(a) (b)



































































図 4.9 (a) (1122) InGaN単層膜 SQW, (b) (1122) InGaN/GaN MQW の格子緩和を
評価した結果および臨界膜厚の理論計算結果. 白抜きの円 (), マークはそれぞれコヒー
レント成長, 格子緩和した試料を表す. 実線は式 (4.20), 破線は式 (4.15)を用いて計算した
臨界膜厚である.





行い, モデルの妥当性について検討する. 本研究では f1122g 面に着目しているため, (1122)
GaN基板上に成長した InGaN/GaNヘテロ構造を対象とする.
4.5.1 (1122) InGaN単層膜および SQWの臨界膜厚
図 4.9(a) に, (1122) InGaN 単層膜および SQW の格子緩和を評価した結果と臨界膜厚の
理論計算結果を示す. 白抜きの円 (),  マークはそれぞれコヒーレント成長, 格子緩和した
試料を表す. 評価方法は第 4.3 節で説明した通りである. 実線は拡張した Fischer モデル [式
(4.20)], 破線は拡張した M-B モデル [式 (4.15)] を用いて計算した (1122) InGaN/GaN 単層
膜の臨界膜厚を表す. 図 4.9(a)に示すように, 式 (4.20)を用いて計算した臨界膜厚は, 実験結
果とよく一致することが分かった. この結果は, 文献 [160,162]で提唱されているように, 自由
表面が格子緩和に影響を及ぼしていることを示唆している.
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さらに, Hsuらの実験結果によると, 膜厚が 40 nmの InGaNを (1122) GaN基板上に成長
した場合, In組成が 1%のときはコヒーレント成長したが, 4%以上のときには格子緩和した
と報告されている [168]. この結果もまた, 式 (4.20)を用いて計算した結果とよく合う.
一方で, 図 4.9(b)に示すように, (1122) InGaN/GaN MQWの格子緩和はM-Bと Fischer
のいずれのモデルでも再現できないことが分かった. ただし, 横軸と縦軸はそれぞれ個々の
InGaN QWの In組成および膜厚である. ここで, ほとんどの試料において, 個々の QWの膜
厚が臨界膜厚の理論値以下であることに着目すると, InGaN QW1層分は臨界膜厚を超えてい
ないが, 2層, 3層と積層することで歪エネルギーが蓄積し, ミスフィット転位が発生したと考
えられる. したがって, 個々の QWの臨界膜厚だけでなく, MQW全体としての臨界膜厚も考
慮しなければならない.
4.5.2 歪多層膜の臨界膜厚モデル
第 4.3 節で議論したように, (1122) InGaN/GaN MQW の断面 TEM 観察により, たとえ
個々の InGaN QWが格子緩和していなくとも, MQW全体として格子緩和した結果, 1層目
の InGaNとその下の GaNとの界面にミスフィット転位が発生していることが明らかとなっ
た. 同様の現象は InGaAs/GaAs MQW [169], SiGe/Si 超格子 [170, 171], InAsP/InGaAsP
MQW [172]などの他材料系の歪多層膜でも確認されている.
例えば, Dunstanらは, InGaAs/GaAs MQWに関して, 全体を 1つの膜として捉えること
で理解できると述べている [169]. 図 4.10に, In0:2Ga0:8As/GaAs MQWの断面 TEM像を示
す. この試料では, InGaAs層の In組成は一定だが, 膜厚は下から 4, 6, 8, 10, 12, 14, 16, 18,
20, 22 nmとなっており, 上方の InGaAs層ほど膜厚が厚くなっている. GaAsバリア層の膜
厚は 100 nmで一定である. したがって, 上方の InGaAs/GaAs界面にミスフィット転位が発
生しているのは, InGaAs各層が 1層分の臨界膜厚を超えたためであると考えられる. 一方, 1
層目の InGaAsと, その下の GaAsとの界面のミスフィット転位は超格子全体としての臨界膜
厚を超えたために発生したミスフィット転位であると考えられる.
ここで, なぜミスフィット転位が 1 層目の InGaN/GaN 界面に発生するのかについて考察
する. そのために, MQW構造に蓄積する歪エネルギーを考える. ミスフィット転位が図 4.11




ギーを有している. したがって, 個々の QWが臨界膜厚を超えない限り, MQW全体が緩和し
た方がエネルギー的に安定である. すなわち 1層目の InGaNとその下の GaNとの界面にミ
スフィット転位が発生するのがエネルギー的に最も安定ということになる.
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上記の議論から, InGaN/GaN MQWを InGaN単層膜と見なしても差し支えない. ここで,
MQW全体を 1つの層と見なすにあたって, 実効的 In組成 (xe)を導入する. まず, A, Bと
いう 2種類の層から成るMQW (または超格子)を考える. このようなMQWから基板を取り
除いたフリースタンディングな状態では, 各層にかかる力 (=応力 膜厚) が釣り合うように
格子定数が決まり, 一方の層は圧縮応力を, もう一方の層は引っ張り応力を内包する*2. (1122)
InGaN/GaN MQWの場合には, [1123] (x0)方向に優先的に格子緩和が起こるため, この方向
の力の釣り合いを考えるべきである. MQWがフリースタンディングになっているとき, A, B




BhB = 0: (4.26)
hA; hB は A, B各層の膜厚である. このような条件を満たすMQWと同じ面内格子定数を有
する無歪 InGaNの In組成を, 実効的 In組成と定義する. この考え方は, InGaN/GaN MQW
に限らず, AlGaN が含まれていてもよい. さらに言えば, クラッド層やガイド層などを含む
LDなどの歪多層構造にも適用可能である.
上述した議論では力の釣り合いを考えたが, 歪エネルギーを最小にする条件を考えても, 同
じ格子定数が求められる. なぜなら, 結晶格子に作用する力は, 歪エネルギーを微分することで
得られ, 力が釣り合う条件と, エネルギーを最小にする条件は本質的に同じだからである.
4.5.3 (1122) InGaN/GaN MQWの臨界膜厚
図 4.12 は, 図 4.6(b) に示したものと同じ (1122) InGaN/GaN MQW について, エピタキ
シャル成長中に実効的 In組成と合計膜厚がどのように変化するかを表したものである. 本節
では, この図を使って MQW の臨界膜厚の考え方について説明する. 第 1 層目の InGaN が
GaN基板上に成長するとき, 図 4.12中の (i)に示すように, 実効的 In組成は変化せずに合計
膜厚のみ増加する. その次の GaNバリア層の成長中には (ii)に示すように, 実効的 In組成は
減少し, 合計膜厚は増加する. そしてMQWの層数が増えるにしたがって, MQW全体の実効
的 In組成に漸近しつつ同様の変化を繰り返す.
図中の破線は式 (4.20) を用いて計算した (1122) InGaN 単層膜の臨界膜厚である. 1 層目
の InGaNは臨界膜厚以下であるが, 2層目の InGaNの成長中に合計膜厚はMQWの臨界膜
厚を超えてしまう. したがって, このような構造の場合, SQW はコヒーレントに成長可能で
あるが, 2周期以上のMQWを成長すると格子緩和して 1層目の InGaNとその下の GaNと
の界面にミスフィット転位が発生することになる. このことは, 図 4.6(a), 4.6(b) に示した実
*2 厳密には, \力=応力  面積" であるため, 両辺で次元が合わないことになるが, \面積=膜厚  結晶の奥行き
の長さ"であり, 奥行きは A, Bで共通であるため, \力=応力 膜厚"としても議論に差し支えは無い.
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我々のモデルを実証するため, (1122) InGaN/GaN MQWの格子緩和を実験的に評価した
結果を図 4.13に示す. ただし, ここでは横軸を実効的 In組成, 縦軸を合計膜厚としている. こ
のように, MQW全体を単層膜と見なして図 4.9(b)をプロットし直した結果, 異方性を考慮し
た Fischerモデル [式 (4.20)]を用いて計算した臨界膜厚とよく一致することが分かった. この
ことは, 我々のモデルが (1122) InGaN/GaN MQWの臨界膜厚の計算に適用可能であること
を示している. 以上の結果から, ミスフィット転位の無い高品質な MQW を作製するために
は, 個々の QWの膜厚が臨界膜厚以下でなければならないことは言うまでもないが, MQWの
合計膜厚が実効的 In組成で決まる臨界膜厚を超えてはならないということが明らかになった.
本研究では (1122) InGaN/GaN MQWに関する実験結果のみを示したが, このような考え
方は窒化物半導体の (1122) 以外の面方位のみならず, 他材料系にも適用可能である.
さらに, LD構造のように, 圧縮および引っ張り応力を有する層を複数含むような構造に対し
ても, 我々のモデルを適用可能であると考えられる. 式 (4.26)は, より一般には次のように書
ける, X
i
fsi hi = 0: (4.27)
ここで, i, hi はそれぞれ第 i層の応力, 膜厚を表す. このような考えに基づいて, 第 5章では
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図 4.13 (1122) InGaN/GaN MQW の格子緩和を評価した結果. 横軸は実効的 In 組成,
縦軸はMQWの合計膜厚である. 白抜きの円 (), マークはそれぞれコヒーレント, 格子
緩和を表す. 実線は式 (4.20), 破線は式 (4.15) を用いて計算した (1122) InGaN 単層膜の
臨界膜厚を表す.




場合と格子緩和した場合の IQEを統計的に比較する. 測定系は図 3.9と同じであり (ただし偏
光子は使わない), IQEの定義は, 前章の式 3.5と同じである. 図 4.14に, (1122) InGaN QW
がコヒーレント成長した場合 () と格子緩和した場合 () の IQE の発光波長依存性を示す.
コヒーレント成長した試料の方が IQEが高い傾向にあることが分かった. したがって, MDは
非輻射再結合中心として働いていることが示唆されたため, LD作製の際には発生しないよう
に注意して成長を行う必要がある. また, コヒーレント成長した場合でも, 長波長になるにした
がって IQEが低下する傾向が見られる. このことは, ミスフィット転位が発生しなくとも, In
組成が大きくなるにつれて内部電界の増大による輻射再結合確率の低下, または点欠陥などの
非輻射再結合中心の増加を示唆している. したがって, 長波長領域における IQE向上のために
は, 前者に対しては構造の最適化, 後者に対しては, 点欠陥の発生を抑制する方法, 例えばより
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Ti:sapphire SHG, λ=400 nm, P=1.6 µJ/cm
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まずは, (1122) InGaN QWに対して格子緩和の評価を行った. これまでに報告されているよ
うに, c面上のすべりによりミスフィット転位が発生し, その結果として結晶格子が [1100]軸
回りに傾くことを確認した. 次に, 結晶の異方性と非極性面の面内異方性を考慮した臨界膜厚
モデルを構築することで, 窒化物半導体の様々な面方位に対して臨界膜厚を計算することが可
能になった. そして, 我々のモデルは (1122) InGaN単層膜および SQWの実験結果をよく説
明できることが分かった. 一方, MQWに関しては個々の InGaN QWの In組成および膜厚に
着目する限りは我々のモデルと実験結果が一致しなかった. そこで, MQW全体を実効的 In組
成と合計膜厚で特徴づけられる 1つの単層膜とみなすことで, 我々のモデルとよく一致するこ
とが分かった. また, 格子緩和してミスフィット転位が発生すると IQEが低下するため, 我々
のモデルは高品質な InGaN QWを作製するのに役立つことが分かった.
さらに, 我々のモデルは LD構造のような複雑な多層膜構造にも適用可能であると考えられ







第 4章では, (1122) InGaN/GaN MQW全体を 1つの InGaN単層膜と見なすことによっ
てMQWの臨界膜厚をうまく説明できることを見出した. そこで, 本章ではこの理論を LD構
造にも適用し, コヒーレント成長可能な構造を設計する. また, LD構造の設計においては, そ
の他にもキャリア輸送や光閉じ込めといった要素も重要である. これらについては, デバイス
シミュレータ SiLENSeを用いて最適な構造を探った. これらの要素を総合的に加味して最適
な LD構造を設計し, 緑色 LDの実現を目指す.
5.2 LDの構成要素の設計および作製





まずは Schrodinger方程式を解くことで (1122) InGaN/GaN QWの In組成と井戸幅に対
する発光波長を計算した. 計算にあたっては, QW 内部の電界を考慮した. その結果を図 5.1
に示す. また, 同図には, 異方性を考慮した Fischerモデルを用いて計算した臨界膜厚を破線で
示した.
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図 5.1 (1122) InGaN QWの In組成と井戸幅に対する発光波長. 破線は異方性を考慮し
た Fischerモデルを用いて計算した臨界膜厚を表す.
高品質な QW を作製するためには, 膜厚を図中の破線よりも下の領域にしなくてはならな
い. MQWの場合には, これに加えて障壁層の膜厚にも注意を払い, 全体として臨界膜厚を超
えないようにしなければならない. この制約のもとで, 光閉じ込め係数を大きくするという観
点からは, なるべく膜厚が厚い方が好ましい. さらに, 井戸幅を厚くすると, 量子閉じ込めエネ
ルギーの低下と, 量子閉じ込めシュタルク効果により発光波長はレッドシフトするため, In組
成は少なくて済む. したがって, 同一波長で発光させる場合にもより高温で成長できるため, 結
晶品質の点でも有利である.
極性面の場合には, 井戸幅を厚くすると内部電界の影響により輻射再結合確率が低下してし
まうため, あまり厚くすることができない. 典型的には 3 nm以下の QWが用いられる. これ
に対して, 非極性面の場合には井戸幅の設計自由度が高いのがメリットの 1つであると言える.




図 5.2 InGaN/GaN SLWGを含む (1122) GaN基板上 LD構造の断面 HR-TEM像.
5.2.2 InGaN/GaN 超格子ガイド層 (SLWG)
光ガイド層には, InGaN/GaN 超格子光ガイド層 (Superlattice Waveguide: SLWG) を用
いる. InGaN単層膜でなく超格子を用いるのは, InGaNと GaNの膜厚比によって平均 In組
成を変化させられるため, 組成の制御が比較的容易だからである. また, 超格子構造にすること
で屈折率が増加するという報告もある [173, 174]. また, InGaN/GaN SLの上に InGaN QW
を成長すると, 発光強度が増大するという報告もあり [175,176], レーザ発振の閾値低減にも寄
与し得ると考えた. 図 5.2に, SLWGを含む (1122) GaN基板上 LD構造の断面高分解 (High
Resolution: HR)-TEM像を示す. 設計した構造は, In0:04Ga0:96N 1 nm, GaN 1 nmであり,
平均 In組成が 2%となるようにした. 断面 TEM像から長周期を見積もると 2.1 nmであり,




きな影響を与えないことが分かった. 図 5.3 に, EBL の構造を変化させたときのモード利得
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図 5.3 デバイスシミュレータ SiLENSe によって計算したモード利得, 漏れ電流密度の注
入電流密度依存性に対する EBL の構造が与える影響. Al 組成: 20%, 10 nm, Al 組成:
10%, 10 nm, EBLなしの 3通りのについて比較した.
と漏れ電流 Jleak の注入電流密度 Jtot 依存性を示す. 構造はクラッド層が Al0:035Ga0:965N:
500 nm, ガイド層が In0:02Ga0:98N: 70 nm, 活性層が In0:30Ga0:70N SQW である. EBL 無
し, EBL の Al 組成が 10%, 20% の場合でモード利得を比較するとほぼ同じであり, むしろ
EBL無しの方がモード利得がわずかに大きい. 活性層付近に AlGaN層があると光閉じ込め係
数が低下するため, これは光閉じ込めの寄与によると考えられる. また, 漏れ電流に関してはい
ずれの構造でも無視できるオーダであった.
一方, SLWG, QW と圧縮応力を受ける層が続いた後であるため, 応力補償の観点からは
AlGaN層がある方が好ましい. そこで, AlGaN EBLの設計思想としては, LD構造を (1122)
GaN基板上にコヒーレントに成長できるように力のバランスをとることに重点を置いた.
図 5.2には AlGaN EBLも含まれており, 良好なヘテロ界面平坦性を確認できる. このとき
の Al組成は約 15%である. 一方, Al組成が多すぎると LD構造の品質が劇的に悪化してしま
うため, Al組成は 15{20%程度が適切であると考えられる. Al組成が 15%のとき, 理論計算
により見積もった臨界膜厚は 30.1 nmである.
5.2.4 AlGaNクラッド層
n 型層には Al0:02Ga0:98N クラッドを用いた. 臨界膜厚は 289 nm である. 一方, p 型層は





図 5.4 (1122) GaN基板上に成長した AlGaN/GaN超格子の断面 TEM像.
GaN 基板上に成長した AlGaN/GaN 超格子の断面 TEM 像を示す. AlGaN, GaN の設計膜
厚はいずれも 2 nmである. ほぼ設計通りの膜厚で周期構造ができており, 界面は平坦である.
一方で, オーミック電極を形成するための条件が得られておらず, 電気特性を測定すること
が困難な状況にあるため, 期待するような効果が表れているかどうかは不明である. 今後, オー
ミック電極の形成技術が確立され, SLの効果が実証されることが期待される.
5.2.5 p型 (Al)GaN層の成長温度
p型 AlGaNクラッド層および p型 GaNコンタクト層の成長温度は LD構造を作製する上
で重要なパラメータの 1つである. なぜなら, 温度が高すぎると InGaN QWが蒸発し, 温度
が低すぎると, 意図しない不純物の混入による電気特性の悪化が懸念される.
図 5.5(a)に, InGaN QWが蒸発してしまった試料の写真を示す. 領域 Bが透明であるのに
対し, 領域 Aは茶色くなっている. 領域 A, Bの境界付近の蛍光顕微鏡像を図 5.5(b)に示す.
領域 Bでは QWの緑色発光が見られるのに対し, 領域 Aでは QWの発光は見られなかった.
図 5.5(c)に, 領域 Aの断面 SEM像を示す. QW層の矢印で示した場所において InGaNが蒸
発した跡と思われる穴が空いているのが分かる. このような試料では, p型 (Al)GaN層の成長
温度が高すぎると考えられる.
InGaN QWの蒸発が p型層の成長中に起こっていることを確認するため, 同一の成長条件
で, QWまでで成長を止めた試料を作製した. そのときの成長温度プロファイルおよび蛍光像
をそれぞれ図 5.6(a), (b)に示す. 均一な緑色発光が観察され, QWの成長時点では蒸発してい
ないことが分かった.
図 5.5 および図 5.6(b) に示した試料では, (1122) GaN ホモエピタキシの最適温度である
950 Cで p型層を成長したが, QWが蒸発してしまっており, 温度が高すぎることが分かった
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(a) Photograph
(b) Fluorescence image
(c) Cross-sectional SEM image















図 5.5 QWが蒸発した LD構造の (a)写真, (b)蛍光顕微鏡像, (c)断面 SEM像. QWが
蒸発した領域を A, 蒸発していない領域を Bで示す.
ため, 温度をやや下げて成長することにした. そこで p型層の成長温度を 925 Cに下げて成





はできていないが, ホール密度も考慮すると, InGaN QWが蒸発しない温度範囲の中でなるべ
く高い温度で成長するのが望ましいと考えられる.
5.3 AlGaNクラッド層を用いた LD構造の設計
ここまでは LD構造の各層の設計指針について述べてきたが, ここからは LD構造全体の設
計について述べる. 図 5.7に構造の一例と, それに対する実効的歪の変化を示す. 図 5.7(b)で
は, (a)に示した構造の成長が進むにつれて LD構造 Aの実効的歪および合計膜厚がどのよう
に変化するかを示している. 構造 Aでは, クラッド層は p; n両側とも Al0:03Ga0:97N: 500 nm,
ガイド層は p; n両側とも In0:04Ga0:96N: 70 nm, 活性層は In0:30Ga0:70N: 3 nm/GaN: 10 nm
3周期 MQW, EBLは Al0:20Ga0:80N: 10 nmである. n型 AlGaNクラッド層の成長時点で
既に合計膜厚が臨界膜厚を超えており, 格子緩和することが予想できる.
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図 5.6 (a) LD構造成長時の温度プロファイル, (b) QWまで成長した試料, p型層を (c)
950 C, (d) 925 Cで成長した LD構造の蛍光像. スケールバーは 20 mを表す.
そこで, 臨界膜厚を超えないように最適化を行うと, 図 5.7(c) のような構造 B になる.
構造 B では, クラッド層は p; n 両側とも Al0:02Ga0:98N: 280 nm, ガイド層は p; n 両側
とも In0:02Ga0:98N: 80 nm, 活性層は In0:25Ga0:75N: 5 nm/GaN: 10 nm SQW, EBL は
Al0:20Ga0:80N: 10 nmとした. 図 5.7(d)に示すように, 合計膜厚が常に臨界膜厚以下に収まっ
ているため, コヒーレントに成長させることができる.
5.4 MOVPEによるレーザ構造の作製とフォトポンピング
本節では, MOVPE によりレーザ構造を作製し, その構造評価ならびにフォトポンピング
(光励起)によるレーザ発振を試みた結果について述べる.
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図 5.7 (a) (1122) GaN 基板上 LD 構造 A の模式図と (b) 臨界膜厚モデルによる解析.
(b) の実線は異方性を考慮した Fischer モデルに基づいて計算した (1122) InGaN および









図 5.8 (a) 劈開による [1100]キャビティの作製方法, (b)f1100g劈開面のノマルスキ顕微鏡像.
5.4.1 フォトポンピングの実験系




その方法の概略を図 5.8(a) に示す. 成長後の試料に対して基板の裏面からラッピング (研磨)
を行い, 約 100 mの厚さまで薄くする. その後, 基板の裏面にダイヤモンドスクライバを用い
て [1123]に平行にけがき線を形成し, その上からナイフで力を加えることで (1100)に沿って






1. (1122) GaN基板上にヘキサメチルジシラザン (Hexamethyldisilazane: HMDS), リフ


























図 5.9 (a) ドライエッチングによる [1123] キャビティの作製方法, (b) 作製したキャビ
ティの表面から観察したノマルスキ顕微鏡像, (c) ドライエッチングにより作製したミラー
の鳥瞰 SEM像.
トオフレジスト (LOR), フォトレジスト (S1813)を, この順にスピンコートにより塗布
する.
2. フォトリソグラフィ (露光 現像)によりレジストのパターニングを行う.
3. Ni(100-200 nm)を蒸着する.
4. Microchem社製 Remover PGを用いて Niをリフトオフする.
5. 反応性イオンエッチング (Reactive Ion Etching: RIE)を行う. 用いたガスは Cl2 であ
り, 供給流量は 50 sccmとする. また, エッチング時の圧力を 0.6 Pa, バイアス電力を
300 W, ICP電力を 400 Wとする. この条件は, 当研究室で (0001) GaNの側壁を垂直
に加工するために最適化されたものであり, エッチングレートは 0.75 m/minである.
6. 希硝酸 (10 wt%)に室温で 1分間浸漬し, Niを除去する.
このようにして作製したキャビティの表面から観察したノマルスキ顕微鏡像を図 5.9(b)に
示す. 長方形のキャビティが周期的に並んでいる様子が見られる. また, 少なくともこのス
ケールでは端面の揺らぎは見えない. また, ミラー端面の鳥瞰 SEM像を図 5.9(c)に示す. 劈
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Spot size: 
100 µm × 1 cm
Sample










Nd:YAG 3ω (355 nm)
Nd:YAG+OPO (400 nm)
Ti:sapphire + OPO (400 nm)
25 cm monochromator + 
Multi-channel detector
図 5.10 フォトポンピング実験に用いた光学系の概略図.






トするため, レンズの間に適切なカットオフ波長のフィルタを置いた. 検出には基本的に 25
cm分光器とマルチチャネルディテクタを組み合わせて用いた.
試料温度は 13.5 Kまたは室温とし, 13.5 Kで測定する際にはクライオスタットを用いて試
料を冷却した.
励起レーザ
試料の励起には 3種類のレーザを用いた. それぞれの特性を表 5.1に示す. 基本的には YAG
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表 5.1 励起レーザの特性.
Nd:YAGレーザ 3倍高調波 Nd:YAGレーザ +OPO Ti:sapphireレーザ再生増幅器 +OPO
励起タイプ 非選択励起 選択励起 選択励起
波長 355 nm 400 nm 400 nm
パルス幅 5 ns 5 ns 1.5 ps
繰り返し周波数 10 Hz 10 Hz 1 kHz
p-GaN (100 nm)











N EBL (20 nm)
























N clad (330 nm)
n-GaN (2 µm)
(1122) GaN sub.
図 5.11 青緑色発光 LDの構造概略図.
5.4.2 青緑色発光 LD構造
構造評価
(1122) GaN基板上にエピタキシャル成長した青緑色発光 LDの構造概略図を図 5.11に示
す. 活性層は InGaN/GaN 3周期MQWであり, その両側に InGaN ガイド層 (WG), AlGaN
クラッド層を積層している. この試料は研究初期に作製されたものであるため, 構造について
十分に検討がなされておらず, コヒーレント成長可能な範囲には収まっていない. また, n型層
には Si, p型層にはMgがドープされている.
この試料に対して XRD測定による構造の解析と室温 PL測定を行った. 図 5.12(a)に示す
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図 5.12 MOVPEにより作製した青緑色発光 LDの (a) 配置Mおよび配置 C における
対称面 (1122)の XRD 2=! スキャンプロファイル, (b) 室温 PLスペクトル. 挿入図は室
温における蛍光顕微鏡像である. スケールバーは 20 mを表す.
ド層, AlGaNクラッド層, InGaN/GaN MQWに由来する回折ピークが観測されるのに対し,
配置 C ではそれらが見られないことから, 格子緩和していることが示唆された. 実際に, ! ス
キャンを行うと [1100]軸回りの傾きが検出された.
2=66{68 付近に観測される複数のピークはMQWのサテライトピークであると考えられ
る. そのピーク位置から InGaN/GaN MQWの長周期は 13.4 nm, 平均面間隔は 0.1377 nm
と算出され, 解析の結果, QWの In組成, 井戸幅, 障壁層幅はそれぞれ 13.5%, 4.2 nm, 9.3 nm
と見積もられた. この構造に対して発光波長を計算すると約 430 nmであった.
また, GaNの低角側に位置するピークは InGaN WGの回折ピークと考えられる. そのピー
ク位置から In組成を見積もると, 1.9%であった. GaNのピークの高角側には AlGaNクラッ
ド層の回折ピークが観測され, その Al組成は 3.7%と見積もられた.
青緑色発光 LD の室温における PLスペクトルを図 5.12(b)に示す. 励起光は Ti:sapphire
レーザの 2倍高調波 (400 nm)とし, QWのみを選択励起した. 励起密度は 8.0 J/cm2 であ
り, 初期キャリア密度は 1.21018 cm 3 である. 測定は室温で行い, 図 3.9と同様の測定系を
用いた.
PLピーク波長は 491.3 nm (2.52 eV), FWHMは 64.1 nm (329 meV)であった. XRD測
定により見積もられた構造を用いて計算した発光波長とは約 360 meVの差があり, 値が大き
く異なっている. ストークスシフトにしては値が大きいため, 格子緩和による影響などが考え
られる. 格子緩和が起こると, QWに対しては歪エネルギーの低下や内部電界の低下などが起
こる. また, InGaNが格子緩和すると面内格子定数が広がるため, 組成引き込み効果によって
局所的に Inの取り込み効率が増加した可能性もある. このうち, 発光波長をレッドシフトさせ
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る効果があるのは歪エネルギーの低下および In の取り込み効率の増加であるため, これらが
レッドシフトの要因であると考えられる.
また, 図 3.11に示す同一発光波長の試料と比べると FWHMが大きい. 図 5.12(b)の挿入図
は同試料の室温における蛍光顕微鏡像であるが, 格子緩和の指標である [1100]方向の暗線が観
察された. また, この暗線に沿って発光波長の不均一が生じている. これが PLスペクトルの
FWHMを広げる要因になったと考えられる.
フォトポンピング
青緑色発光 LDに対して, フォトポンピングによるレーザ発振を試みた. 測定は全て室温で
行った. 試料の励起には Tiサファイアレーザ再生増幅器 +OPOを用いた. 波長は 400 nmと
し, QWのみを選択的に励起した.
フォトポンピングを行った結果を図 5.13 に示す. 図 5.13(a) に示すように, [1123] 方向の
キャビティに関しては, 励起密度が高くなるにつれて, 波長が 470 nm付近から FWHMの狭
いピークが急に立ち上がり, レーザ発振している様子が観測された. この波長は, 本研究で実験
を行なった範囲では最長である. さらに励起密度を上げていくと, 発振波長は短波長側にずれ
ていった. これは, 格子緩和によってもたらされた QW面内の In組成不均一によって発振す
る波長が変化したのだと考えられる.
また, 図 5.13(b)に示すように, [1100]方向のキャビティについても, 同様にレーザ発振が観
測された. しかしながら, [1123]方向のキャビティと比較すると発振波長は短波長であり, 閾値
励起密度は高かった.
図 5.13(c)に示すように, [1100]方向に比べて [1123]方向のキャビティの方が閾値励起密度
が低く, スロープ効率は高い. したがって, この波長領域では利得のスイッチは起こっておら
ず, [1123]方向に伝搬する光, つまり [1100]方向に偏光した光に対する利得の方が大きいこと
が分かった.
また, 図 5.13(d)に示すように, 両者で発振波長に差異がある. 異なるバンドによる発振の影




MOVPE により (1122) GaN 基板上に成長した LD-B の構造を図 5.14 に示す. 活性層は
InGaN SQWであり, その両側に InGaN/GaN SLWG, GaNガイド層, AlGaNクラッド層を
積層している. GaNガイド層は光閉じ込めに関して補助的な役割を担うのと同時に, 構造全体
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図 5.13 (1122) GaN 基板上に成長した青緑色発光 LDに対する室温におけるフォトポン
ピング実験の結果. (a), (b) それぞれ [1123]方向, [1100]方向キャビティに対する PLスペ
クトルの励起密度依存性. (c) PLピーク強度の励起密度依存性, (d) PLピーク波長の励起
密度依存性.
より QW内部に電界が加わることが懸念されるため, 全ての層をアンドープとした.
この試料に対して XRD測定により構造の解析と格子緩和の評価を行った. 図 5.15(a)に示
すように, 配置 M および C における対称面 (1122) の XRD 2=! スキャンプロファイルが
ほぼ同じであることから, コヒーレント成長していることが示唆される. 2=66 付近に観測
される幅広いピークは SQWの回折であると考えられ, そのピーク位置から In組成は 22%と
見積もられた. また, GaN の低角側に位置するピークは InGaN/GaN SLWG の回折ピーク
と考えられる. ピークが複数観測されるのは, 他の層に起因するフリンジが重畳しているため
だと考えられる. その包絡線のピークから SLWG の平均 In 組成を見積もると, 1.7% であっ
た. GaNのピークの高角側には AlGaNクラッド層の回折ピークが観測され, その Al組成は
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図 5.14 緑色発光 LDの構造概略図.
2.5%と見積もられた.
図 5.15(b), (c)には, それぞれ配置M, C における GaN, AlGaN, SLWGの ! スキャンプ
ロファイルを示す. ここでは, 逆格子空間の原点と GaNの (1122)回折ピークを結ぶ直線上を
!=0と定めている. このとき, いずれの ! スキャンプロファイルにおいても各層のピークは
!=0の位置に並んでおり, 傾きは検出されなかったことから, 全ての層が (1122) GaN基板
上にコヒーレント成長していることが確認できた.
次に, 同試料の PLスペクトルを図 5.16に示す. 励起光は Ti:sapphireレーザの 2倍高調波
(400 nm)とし, QWのみを選択励起した. 励起密度は 8.0 J/cm2 であり, 初期キャリア密度
は 1.21018 cm 3 である. 測定は室温で行い, 図 3.9と同様の測定系を用いた. ピーク波長は
540.0 nm (2.30 eV), FWHM は 52.7 nm (221 meV) である. 図 3.11 と比較すると, (1122)
InGaN QWの中でも FWHMが最も小さい部類に入り, 均一性がかなり高い. InGaN系 LD
では, 自然放出光に比べてレーザ発振波長は短波長になるため, この試料に関しては 500{540
nmの緑色領域でのレーザ発振が期待される.
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図 5.15 MOVPE により作製した緑色発光 LD の XRD 測定結果. (a) 配置 M および配
置 C における対称面 (1122)の XRD 2=! スキャンプロファイル. (b) 配置M, (c) 配置
C における対称面 (1122)の ! スキャンプロファイル.
フォトポンピング
LD-B に対してフォトポンピングを行った結果を図 5.17 に示す. この試料に対しては, 時
間の制約上 [1100] キャビティのみの測定しか行えなかったため, その結果のみを示す. 図
5.17(a), (b)に示すように, PLスペクトルの短波長側に肩が見え始めると共に, PL強度の非
線形な立ち上がりがわずかながら見えている. 一方, 図 5.17(c)に示すように, スペクトルの狭
線化は見られなかったため, レーザ発振または増幅された自然放出 (Amplied Spontaneous
Emission: ASE)であるという確証は得られなかった.
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図 5.16 MOVPEにより作製した緑色発光 LDの室温における PLスペクトル. 挿入図は
室温における蛍光顕微鏡像である. スケールバーは 10 mを表す.
緑色発光 LDは (1122) GaN基板上にコヒーレント成長しており, ミスフィット転位の発生
が抑制されているにもかかわらず, レーザ発振を示す明瞭なデータを得ることはできなかった.
その要因の 1つとして, 本構造の光閉じ込めの弱さが挙げられる. これまでに実現されている
InGaN系 LDの光閉じ込め係数を計算すると, QW1層あたり約 1%であるのに対し, 本章で
作製した構造に対して光閉じ込め係数を計算すると, 約 0.6%であり, 光閉じ込めが不十分であ
る. 次章以降では, この問題を解決するための新規構造を提案し, その効果について検証する.
端面発光の偏光
緑色発光 LDの (1100)端面からの発光の偏光を測定した. 励起光は YAG+OPO (400 nm)
とし, 励起密度は 8.0 mJ/cm2 とした. 試料温度は 13.5 Kとして測定を行った. 励起レーザ以
外の測定系は図 3.9と同様である.
図 5.18 に示すように, (1100) 端面からの発光は c 軸方向に偏光しており, その偏光度は
32%であった. このように伝搬光の偏光が TEまたは TMのどちらでもなく, LD構造に対し
て斜めの c軸方向に偏光する現象は, 自然放出光 誘導放出光のいずれにおいても報告されて
おり, 複屈折が原因であると言われている [178{180]. また, 同様の現象は GaInPでも報告さ
れている [181].
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図 5.17 (1122) GaN 基板上に成長した緑色発光 LDに対する室温におけるフォトポンピ
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図 5.18 緑色発光レーザ構造の (1100)端面からの発光における偏光特性.
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図 5.19 デバイス加工に用いた LD構造の概略図.
射率ミラーの設計には注意が必要である.
5.5 電流注入型デバイスの作製
MOVPEにより, n型層に Si, p型層に Mgをドープした試料を作製した後, 日亜化学工業
株式会社にご協力頂き, LDの試作を行った. (1122) GaN基板上にエピタキシャル成長した試
料の構造を図 5.19に示す. 活性層は InGaN SQWであり, その両側に InGaN/GaN SLWG,
GaNガイド層, AlGaNクラッド層を積層している. n型層には SiH4 を用いて Siを, p型層に
は Cp2Mgを用いて Mgをドープした. SIMS測定により見積もられた Si, Mgの濃度はそれ
ぞれ 21018 cm 3, 21019 cm 3 である.
この試料に対して XRD測定により構造の解析と格子緩和の評価を行った. 図 5.20(a)に示
すように, 配置Mおよび C における対称面 (1122)の XRD 2=!スキャンプロファイルがほ
ぼ同じであることから, コヒーレント成長していることが示唆される. 2=66 付近に観測さ
れる幅広いピークは SQWの回折であると考えられ, そのピーク位置から In組成は 22%と見
積もられた. また, GaNの低角側に位置するピークは InGaN/GaN SLWGの回折ピークと考
5.5 電流注入型デバイスの作製 109






































































































図 5.20 MOVPEにより作製した LD構造の XRD測定結果. (a) 配置Mおよび配置 C
における対称面 (1122)の XRD 2=! スキャンプロファイル. (b) 配置M, (c) 配置 C に
おける対称面 (1122)の ! スキャンプロファイル.
えられる. ピークが複数観測されるが, その包絡線のピークから SLWGの平均 In組成を見積
もると, 2.2%であった. GaNのピークの高角側には AlGaNクラッド層の回折ピークが観測
され, その Al組成は 2.5%と見積もられた.
図 5.20(b), (c)には, それぞれ配置M, C における GaN, AlGaN, SLWGの ! スキャンプ
ロファイルを示す. このとき, いずれの ! スキャンプロファイルにおいても各層のピークは
!=0の位置に並んでおり, 傾きは検出されなかったことから, 全ての層が (1122) GaN基板
上にコヒーレント成長していることが確認できた.
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図 5.21 MOVPEにより作製した LD構造の室温における PLスペクトル.
次に, 同試料の PLスペクトルを図 5.21に示す. 励起光は Ti:sapphireレーザの 2倍高調波
(400 nm)であり, QWのみを選択励起した. 励起密度は 8.0 J/cm2 であり, 初期キャリア密
度は 1.21018 cm 3 である. 測定は室温で行い, 図 3.9にと同様の測定系を用いた. ピーク波
長は 554 nm, FWHMは 60.4 nmである. InGaN系 LDでは, 自然放出光に比べてレーザ発
振波長は短波長になるため, この試料に関しては, 500{550 nm の緑色領域でのレーザ発振が
期待される.
この試料を用いて, LDのデバイス加工を行った. 図 5.22に, 端面から見たデバイス構造の
概略図を示す. 基本構造図はリッジ導波路構造であり, ストライプ幅は 5 m, ストライプ長は
600 mとした. 端面を劈開後, 高反射率コーティングを施した. 前面, 後面の反射率はそれぞ
れ 93%, 99% とした. 作製したデバイスをチップごとに切り分けた後, TO-CANにマウント
し, 電流を流せるようにした.
電流源には Hewltt-Packard製パルス電源 HP 8114Aを用い, 周波数 1 kHz, デューティ比
0.1% (パルス幅: 1 s)のパルス電流を印加した. また, EL測定時には, 温度調整器によりデ
バイス温度が 293 Kで一定になるようにした. 受光系には図 3.9と同様の測定系を用いた.
図 5.23(a)は, 加工したデバイスの ELスペクトルの注入電流依存性である. 約 540 nmに















図 5.22 端面から見た LDのデバイス構造の概略図.
前の EL像であるが, 緑色発光を確認することができる. しかしながら, 電流を大きくしていっ
てもスペクトルの狭線化は観測されず, むしろ素子が破壊されてしまい, 全く光らなくなって
しまった. 図 5.23(b)に示すように, I-V特性の立ち上がり電圧は 20 V以上である. InGaN系
発光デバイスの典型的な立ち上がり電圧が約 3 Vであることを考えると, 非常に立ち上がり電
圧が高いといえる. この要因としては, p型 GaNと電極とのオーミック接触がうまく形成され
ていないことが考えられる. したがって, 電極部分に熱が集中し, それによって素子が破壊され
てしまったと考えられる.
図 5.23(c)には, EL積分強度および積分強度/注入電流の注入電流密度依存性を示す. EQE
を正確に定量するためには積分球による評価が必要であるが, 積分強度を注入電流で割った値
は EQEに比例するため, この値を用いて EQEの電流密度依存性について議論する. EL積分
強度は電流密度が増えるにつれて, やや飽和傾向にあり, また積分強度を注入電流で割った値




図 5.23(d) には, EL ピークエネルギーおよび FWHM の注入電流密度依存性を示す. EL
ピークエネルギーは, 電流密度が大きくなるにつれて高エネルギー側にシフトしているが, こ
れはバンドフィリングとスクリーニングの両方の効果を見ていると考えられる. どちらが支配
的であるかを定量的に切り分けられていないが, 過去に f1122gGaN 基板上に作製した LED
の内部電界が極めて小さいことが報告されているため [85], バンドフィリングの効果が支配的
であると考えられる.
また, 注入電流密度が大きくなるにしたがって FWHM は大きくなっている. このことは,






































































































































































































































図 5.23 (1122) GaN基板上に作製した LDの EL特性. (a) EL像および ELスペクトル





を示唆している. しかしながら, 上述したように素子が破壊されてしまったために, レーザ発振
を示すようなデータは得られなかった.
5.6 本章のまとめ
本章の前半では, InGaN系 LDで従来から用いられている InGaNガイド層/AlGaNクラッ
ド層を用いた LD構造の設計指針を提示した. InGaN QW活性層については発光波長と臨界




後半では, 設計したレーザ構造の作製およびレーザ発振を試みた. 青色発光 3QW-LDに関
しては, 格子緩和している構造であるが, 室温においてフォトポンピングを行い, 最長で 470
nmでのレーザ発振を観測した. このとき, キャビティ方向が [1123]の方が閾値が低く, スロー
プ効率が高かったため, 利得のスイッチングは確認できなかった.
さらに長波長で発光する LD を作製するため, 活性層を SQW とするなどの改良を行った.
その結果, (1122) GaN基板上に完全コヒーレント成長し, 緑色領域で発光するレーザ構造を作
製することができた. この構造ではミスフィット転位が発生していないため, レーザ発振する
ことが期待されたが, 低温においてもレーザ発振は観測されなかった.
また, 同様のレーザ構造を用いて LDのデバイス化を行い, 電流注入を試みたが, 電流密度を
大きくしていくと素子が破壊されてしまい, レーザ発振には至らなかった. その要因の一つと
して, p型 GaNと電極間のオーミック接触が取れておらず, デバイスの立ち上がり電圧が高い
ために十分な電流密度を稼ぐことができなかったと考えられる. デバイスが破壊されない範囲
では, 緑色領域 (540 nm)における自然放出光を観測することができた.
光励起, 電流注入のいずれにおいても緑色領域でのレーザ発振が観測されなかった理由とし












第 1 章の図 1.5(c) に示したように, (0001) GaN 基板上の InGaN 系青色 LD の典型的な
構造としては, クラッド層に Al0:08Ga0:92N 500{1000 nm, ガイド層に In0:05Ga0:95N 75 nm
が用いられている [25]. しかしながら. 第 4 章で述べたように, 半極性面上の InGaN および
AlGaNヘテロ構造は極性面と比較して臨界膜厚が小さいため, 厚く成長することが難しい. 例
えば, (1122) GaN基板上に上記の構造を成長すると, 臨界膜厚を超えてしまう. その上, 緑色
領域ではクラッド層とガイド層の屈折率差が小さくなるため, クラッド層にはより多くの Al
を, ガイド層にはより多くの Inを添加することが要求される. すると GaN基板との格子定数
差が大きくなり, クラッド層 ガイド層ともに厚く成長するのがますます困難になる. 特にク
ラッド層が薄くなると, 基板側への伝搬光の漏れが生じ, 損失となってしまう.
図 6.1に, (1122) GaN基板上に成長した AlGaN単層膜の臨界膜厚を示す. InGaN単層膜
と同様に, 異方性を考慮した Fischer モデルによる理論計算と実験結果がよく一致している.
他材料系の LDやこれまでに実現されている InGaN系 LDでは, 少なくとも 500 nm程度の
クラッド層が用いられているが, (1122) GaN上に 500 nmの AlGaNをコヒーレント成長さ
せるには, Al 組成は高々 1% 強しか入れることができない. 一方, 第 1 章の図 1.5(c) のよう
に Al組成を 8%にすると, 臨界膜厚は 100 nm以下になってしまい, コヒーレント成長させる
































図 6.1 (1122) GaN 上に成長した AlGaN 単層膜の臨界膜厚. 実線は異方性を考慮した
Fischerモデル [式 (4.20)]によって計算した臨界膜厚を表す.
ことができない. したがって, AlGaNをクラッド層として使う限り構造的な制約が大きく, コ
ヒーレント成長か光閉じ込めのいずれかを犠牲にせざるを得ない.
また, 臨界膜厚の観点から, QW の層数を増やすことは困難であり, 1 層 (SQW) か 2 層








他材料系の LD に目を向けると, ZnSe 系では ZnMgSSe が, InGaP 系では AlGaInP が
GaAs基板に格子整合する材料として, クラッド層の役目を担っている.
窒化物半導体では, そのような構造として InAl(Ga)N が挙げられる. InAlN は, In 組成が































Lattice-match to GaN: 


















a2 + c2 の関係 [58].
LD を作製するときには In0:18Al0:82N クラッドが有効である. 実際に, InAlN をクラッド層
として用いたレーザの発振が既に報告されている [182{184]. さらに, InAlN と GaN を周期
的に積層することで, 分布ブラッグ反射鏡 (Distributed Brag Reector: DBR)として用いる
こともできる. このような DBRを用いた垂直共振器面発光レーザ (Vertical Cavity Surface
Emitting Laser: VCSEL) [185]やポラリトンレーザ [186]の開発が現在行われている. また,
世界初の純緑色 LDを実現した住友電工のデバイス構造には InAlGaN 4元混晶がクラッド層
として用いられている [46]. 組成や膜厚は不明であるが, GaN基板への格子整合を目的として
いると考えられる.
(1122) GaN 基板上に InAl(Ga)N をコヒーレントに成長させる場合には, a 軸長ではなく
[1123]方向の格子定数 (
p
a2 + c2)または [1100]方向の面内格子定数 (
p
3a=2) を整合させる
必要がある. 第 4章で述べたように, (1122) GaN基板上のヘテロ構造では [1123]方向に優先
的に格子緩和が起こるため,
p
a2 + c2 が一致する条件を考える. 図 6.2に, 窒化物半導体のバ
ンドギャップと
p
a2 + c2 の関係を示す [58]. InAlNの In組成が約 25%のとき,
p
a2 + c2 が




このような条件のもとで InxAl3xGa1 4xNの屈折率 nの組成依存性を計算した. 計算には
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表 6.1 InAlGaNの屈折率の計算に用いたパラメータ.
bowing
GaN AlN InN AlGaN InGaN InAlN
E0 [eV] 3.6 6.1 0.7 1.0 1.2 4.5
E1 [eV] 7.0 8.1 5.4 { { {
A0 1.2 2.6 2.5 { { {
A1 1.1 1.4 1.6 { { {
 0 [eV] 1.1 0.55 0.85 { { {
 1 [eV] 0.9 0.8 1.2 { { {











0)[(E   E0)2 +  20]
+ "1: (6.1)
また, 透明領域では誘電率の虚部は無視できると仮定し, n(E) =
p
"(E)として屈折率に換算
した. GaN, AlN, InNの各パラメータを表 6.1に示す. ここでは, 常光線に対する値のみ用い
ることにする. E0, "1 以外のパラメータに関しては, 混晶の場合には線形補間を行った. 混晶














波長 520 nmにおける InxAl3xGa1 4xNおよび AlxGa1 xNの屈折率を計算した結果を図
6.3 に示す. 比較対象として, AlxGa1 xN の屈折率も同図に示した. AlxGa1 xN と同様に,
InxAl3xGa1 4xNの組成 xを大きくすることで屈折率を小さくできることが分かる.
しかしながら, InNと AlNの格子定数および成長に適した温度が大きく異なるため, InAlN
の成長は難しい. また, InAlGaNに関しては, 成長が難しい上に 4元混晶であるが故に組成の
評価も難しい.
そこで, InGaN と AlGaN を交互に積層した超格子構造を作製し, 擬似 4 元混晶として
用いることを考える. GaN 上に InGaN と AlGaN を成長する場合, InGaN は圧縮応力を,
AlGaNは引っ張り応力を受ける. したがって, 各層の膜厚は臨界膜厚以下の範囲内で InGaN
層と AlGaN 層が受ける力 ( = 応力  膜厚) がちょうど釣り合うように InGaN/AlGaN 超
格子を作製すれば理論上はどれだけ厚く成長しても格子緩和しないはずである. このような
6.2 InGaN/AlGaN応力補償超格子クラッド 119


































図 6.3 InxAl3xGa1 4xNおよび AlxGa1 xNの屈折率の組成 x依存性.
InGaN/AlGaN 超格子構造はこれまでに LD のクラッド層 [188], QW 構造の障壁層 [189],
キャリアブロック層 [45]などに応用されているが, これを臨界膜厚の小さい半極性 (1122)面
LDのクラッド層に初めて適用する.
本節では InGaN/AlGaN応力補償超格子 (SCSL)の設計と作製を行い, その構造的 光学的
評価を行った.
6.2.1 構造設計
図 6.4 に, (1122) InGaN/AlGaN SCSL の構造を示す. この構造における InGaN 層と
AlGaN層に加わる力が釣り合うように In組成 x, Al組成 y, 膜厚 LInGaN; LAlGaN を設計す
る. 第 4章で述べたように, (1122) GaN基板上のヘテロ構造では [1123]方向に優先的に格子
緩和が起こるため, この方向の力の釣り合いを考える. ここで, (1122) GaN基板上にコヒーレ
ント成長した InGaNおよび AlGaNの面内応力の計算結果を図 6.5に示す. 格子定数 (a; c)お
よび弾性スティフネス定数 (Cij)は表 3.1に示す値を用いた [58]. ここでは, 正の値が引っ張
り応力, 負の値が圧縮応力と定義している.
(1122) GaN基板上への成長では, 例えば x = y のとき, InGaN層と AlGaN層の [1123]方
向の面内応力 (x0x0)の比はおよそ 3 : 1であるため, 膜厚比が LInGaN : LAlGaN = 1 : 3のと
きに InGaN層と AlGaN層に加わる力が釣り合う. そこで, x=20%, y=20% LInGaN=1 nm,










図 6.4 (1122) InGaN/AlGaN SCSLの構造.




























図 6.5 (1122) GaN 基板上にコヒーレント成長した InGaN および AlGaN の面内応力.






























図 6.6 (1122) InGaN/AlGaN SCSLの成長シーケンス.
LAlGaN=3 nmとなるように, MOVPEにより SCSLを作製した. 周期は 125周期とし, 合計
膜厚が 500 nmとなるようにした.
6.2.2 成長条件
(1122) InGaN/AlGaN SCSL の成長シーケンスを図 6.6 に示す. SCSL 層においては In
を取り込む必要があるため, InGaN 成長時と同様にキャリアガスを N2 に切り替え, 温度を
750Cに下げて成長を行った. SCSL成長時には, 図 6.6に示すように TMG流量は一定のま
ま, TMIと TMAを交互に供給することにより, InGaNと AlGaNを積層した.
SCSL の成長条件を表 6.2 に示す. この条件下で, InGaN の In 組成が約 20%, 膜厚が約 1
nm, AlGaNの Al組成が約 20%, 膜厚が約 3 nmとなる設計である.
6.2.3 構造評価
InGaN 層と AlGaN 層に加わる力が釣り合うように設計を行い, それに基づいて作製した
(1122) InGaN/AlGaN SCSLの構造評価を XRD, TEM, AFMにより行った. その結果を以
下に示す.
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表 6.2 (1122) InGaN/AlGaN SCSLの成長条件.
Layer GaN SCSL InGaN SCSL AlGaN
Tg 950 750 750
time 30 min. 4 sec. 24 sec.
NH3 [mmol/min] 210 129 129
TMG [mol/min] 139 12.9 12.9
TMI [mol/min] { 19.5 {
TMA [mol/min] { { 5.5
V/III 1500 4000 7000
In/III or Al/III { 0.6 0.3




































































































図 6.7 (1122) InGaN/AlGaN SCSL の (a) 2=! スキャンプロファイル, (b) [1123] 入
射 ! スキャンプロファイル, (c) [1100]入射 ! スキャンプロファイル.
XRD測定
作製した (1122)InGaN/AlGaN SCSL の XRD 2=! スキャンプロファイルおよび ! ス
キャンプロファイルを図 6.7 に示す. X 線の入射面が [1100] または [1123] を含む 2 通りの
配置で測定を行った. 図 6.7(a) に示すように, いずれの配置の場合にも, 2=! スキャンプロ
ファイルにおいて SCSL の鋭いサテライトピークが見られ, 急峻なヘテロ界面が形成されて
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いることを示唆している. このピーク位置をもとに構造解析を行ったところ, InGaNの In組
成が 27.5%, 膜厚が 0.76 nm, AlGaNの Al組成が 19.0%, 膜厚が 2.94 nm であった. これを
InAlGaN擬似混晶に換算すると, In0:06Al0:15Ga0:79N, 合計膜厚: 462.5 nmとなる.
また, 図 6.7(b), (c)に示すように, GaN, SCSLのそれぞれに対して ! スキャンを行ったと
ころ, X線の入射面が [1123]または [1100]を含むいずれの場合にも, SCSLの GaNに対する
傾きは検出されておらず, コヒーレント成長を示唆している.
格子緩和についてさらに詳細に調べるため, XRD RSM測定を行った. 図 6.8(a), (b)に示
すように, 対称面 (1122)に関しては, 周期構造を反映したサテライトピークが明瞭に見え, い
ずれの方向にもほぼ傾いていない. また, 図 6.8(c) に示すように, GaN と SCSL 層の [1100]
方向の面内格子定数は一致している. 一方, 図 6.8(d)に示すように, [1123]方向の面内格子定





膜厚を直接知ることはできない. また, XRD 測定の結果から急峻な界面を有していることが
示唆されたが, 実際にそうなっているかどうかは分からない. そこで, 各層の膜厚および界面
急峻性を評価するため, 断面 TEM測定を行った. 図 6.9に, [1123]方向から観察した (1122)
InGaN/AlGaN SCSL断面の高分解 HR-TEM像を示す. [1123]方向からの観察を反映して,
六角形状の格子が見られる.
HRTEM像から InGaN, AlGaNの膜厚を見積もると, それぞれ 0.8 nm, 2.2 nmであった.
XRDによる見積もりと比較すると, やや膜厚が薄めに見積もられたが, この差は試料内での場
所依存性によるものであると考えられる. また, XRD測定の結果から示唆されたように, 非常
に急峻な界面を有していることが分かった.
AFM測定
表面平坦性を評価するため, AFM測定を行った. 図 6.10に, (1122) InGaN/AlGaN SCSL




図 6.11に, SCSLの室温における PLスペクトルを示す. 測定された SCSLの PLピークエ



























































































































































































































































図 6.8 (1122) InGaN/AlGaN SCSLの XRD RSM像. (a) 対称面 (1122), 配置M, (b)


















図 6.10 (1122) InGaN/AlGaN SCSL表面の 33 m2 AFM像. 挿入図は同試料の拡大図.





























HeCd 325 nm, RT
Photon energy [eV]
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図 6.11 (1122) InGaN/AlGaN SCSLの室温 PLスペクトル.
ネルギーは 2.94 eV (波長: 421 nm) であった. また, 600 nm 付近にピークを持つ深い準位
(イエローバンド)の発光が見られた.
ここで, SCSL の発光エネルギーが理論的に妥当かどうかについて議論するため, クロー
ニッヒ ペニーモデルを用いてミニバンド構造の解析を行った [190]. ここでは簡単のため, 内
部電界はゼロとして計算を行った. クローニッヒ ペニーモデルによれば, 超格子の分散関係
Ez0i(kz0)は, 以下の式を解くことで与えられる,
cos kz(Lb + Lw) = (
2   2)=2  sinh Lb  sinLw + cosh Lb  cosLw: (6.3)
ここで,
 = f2mwEz0i(kz0)=~2g1=2; (6.4)
 = [2mbfE   Ez0i(kz)g=~2]1=2; (6.5)
である. L, m はそれぞれ膜厚, 有効質量を表し, 添え字 b, w はそれぞれ障壁層, 井戸層を表
す. 計算に用いたパラメータを表 6.3に示す [58]. InGaN. AlGaNのバンドギャップに関して
は, ボーイングパラメータをそれぞれ 0.8 eV, 1.4 eVとして計算し [58], 有効質量に関しては
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表 6.3 クローニッヒ ペニーモデルによる解析に用いたパラメータ [58].
AlN GaN InN
Eg at 300 K 6.00 3.437 0.608
me=m0 0.32 0.21 0.07
mHH=m0 3.36 1.89 1.56
線形補間を行った. (1122)の成長方向の有効質量は現状では不明であるため, 電子 (me), 重い
正孔 (mHH)ともに c軸方向の値で代用した. また, 伝導帯と価電子帯のバンドオフセットの比
を 7:3と仮定した. これらの式を用いて In0:2Ga0:8N(1 nm)/Al0:2Ga0:8N(3 nm) SCSLに対
して解析を行ったところ, 遷移エネルギー (伝導帯ミニバンドの下端と価電子帯ミニバンドの
上端のエネルギー差)は 3.22 eV (385 nm)となった. 一方, InAlGaN四元混晶としてバンド
ギャップを計算すると 3.54 eV (350 nm)となる. クローニッヒ ペニーモデルの方が実験結
果に比較的近いため, 作製した SCSLは超格子としての物性を有していると考えられる. しか
しながら, 依然として実験結果と計算結果の間には 280 meVもの差がある.
励起フォトルミネッセンス (Photoluminescence Excitation: PLE) 測定により In 組成
23%, 井戸幅 3 nm の (1122) InGaN/GaN SQW のストークスシフトを見積もったところ,
240 meVであった [191]. この値と比較的良い一致を示すため, 上記の差は InGaNのストーク
スシフトによるものである可能性が高い.
分光エリプソメトリ
(1122) GaN 基板上にコヒーレント成長した InGaN/AlGaN SCSLの実際の屈折率に関す
る知見を得るため, 分光エリプソメトリ測定を行った. 測定には HORIBA UVISELを用いた.
本測定装置による測定結果の信頼性は第 2章における (1122) および (1122) GaNホモエピタ
キシャル膜に対する実験結果で実証済みである.
測定した SCSLの屈折率の波長分散を図 6.12に示す. 周期的な振動が見られるが, これは表
面と SCSL/GaN界面で反射した光による干渉であると考えられる. 干渉による影響を取り除
くため, Kato-Adachiモデル [192]によるフィッティングを行った. その結果を実線で示す. ま
た, 同図には比較のために第 2章で測定した (1122) GaNホモエピタキシャル膜の屈折率も示
している. InGaN/AlGaN SCSLと GaNの屈折率を比較すると, 2.7 eV以下の領域で SCSL
の方が屈折率が小さくなっている. GaNとの屈折率差から考えると, これは Al0:08Ga0:92Nの
屈折率に相当する. このことと, コヒーレントに厚く成長することが可能なことから, 青色より
も長波長領域における LDのクラッド層として有望であると言える.
このことを確認するために, 従来の AlGaNクラッド層を用いた場合と SCSLクラッドを用
いた場合とで, LDの光閉じ込め係数を比較した. 図 6.13(a)に示す LD構造のうち, n型層側
128 第 6章 InGaN/AlGaN応力補償超格子クラッド層を用いたレーザ構造



























図 6.12 分光エリプソメトリによって測定した (1122) GaN ホモエピタキシャル膜と
(1122) InGaN/AlGaN SCSLの屈折率 (). 実線はフィッティングにより干渉の影響を除
去した結果を表す.
のクラッド層を Al0:02Ga0:98N 280 nmまたは Al0:08Ga0:92N 460 nmとした場合の光閉じ込
め係数を計算した. 前者は従来の構造であり, 臨界膜厚を超えない範囲で構造を設計している.
図 6.13(b)に示すように, この場合の光閉じ込め係数は, 0.79%であった. 一方, 後者は SCSL
の屈折率と膜厚の実測値に対応した構造である. InAlGaNの屈折率の計算値と実測値には差
があるため, ここでは AlGaNで代用した. 図 6.13に示すように, このクラッド構造を用いた
場合の光閉じ込め係数は 1.07%であり, 35%の改善が見られた. また, 伝搬モード分布を両者
で比較すると, 図 6.13(c)の方が GaN基板への漏れが少ないことが分かる. したがって, 本研
究で作製した SCSLはクラッド層として有用である可能性が高いことが分かった.
6.2.5 さらなる低屈折率化に向けた試み
ここまで SCSL を用いて屈折率を小さくすることに成功したが, クラッド層として用いる
には, さらに屈折率を小さくすることが望ましい. そこで, AlGaN 層の Al 組成を 20% から
30% に増やすことを試みた. このときの Al/III 比は 0.5 である. このとき, 層間の力の釣り
合いを保つために AlGaN層の膜厚を先ほどの構造の 2/3の 2 nmになるように設計した. ま

















N EBL (10 nm)





N SQW (4.5 nm)











































































































































図 6.13 (a) 典型的なレーザ構造と, それに対して n 型層側のクラッド層を (b)
Al0:02Ga0:98N 280 nm とした場合, (c) Al0:08Ga0:92N 460 nm とした場合の屈折率分
布, 伝搬モード強度, 光閉じ込め係数の比較. 後者は SCSLの屈折率と膜厚に対応した構造
である.
キャンの結果と AFM像をそれぞれ図 6.14(a), (b)に示す. 合計膜厚が同程度であるにもかか
わらず, 先ほどの構造よりもサテライトピークが弱く, また表面が非常に荒れていることから,
InGaN/AlGaNヘテロ界面の平坦性が非常に悪いことが推測される.
応力補償構造であるにもかかわらず, 界面が荒れてしまう例は, 他材料で報告がある. InP基
板上の InxGa1 xAs/InyGa1 yAs MQWに関して, 各層の応力 (歪)が釣り合っていても, そ
の絶対値が大きいときにはむしろ構造が劣化してしまうことが報告されている [193].
以上の結果から, In0:2Ga0:8N/Al0:2Ga0:8N SCSLがベストな構造であると言える. そこで,
第 6.3節では, この構造をクラッド層として用いたレーザ構造の作製とその評価を行う.
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図 6.14 In0:2Ga0:8N/Al0:3Ga0:7N SCSL の (a) XRD2=! スキャンプロファイルおよ
び (b) AFM像.
6.3 SCSLクラッドを用いた LDの作製
(1122) GaN 基板上に, InGaN/AlGaN SCSL クラッド層を用いた LD の作製を試みた.
SCSLは比較的低温で成長するため, ドナー型不純物が多く取り込まれ, p型化が難しいと懸念
される. 光閉じ込めには n型層側の閉じ込め, つまり基板に光が逃げないことが重要であるこ
とから, p型クラッド構造には従来通りの AlGaN/GaN SLを用いることとした. この構造は
臨界膜厚を超えないように設計されている. 以下ではその構造評価の結果について述べる.
6.3.1 XRD測定
図 6.15に, この試料の XRD 2=! スキャンプロファイルを示す. X線の入射面が [1100]を
含む配置 (配置 A)と, [1123]を含む場合 (配置 B)の 2種類の配置で測定を行った. 図 6.15(a)
に示すように, 対称面 (1122)の XRD 2=! スキャンプロファイルには SCSLに由来するサテ
ライトピークのほかに, 活性層である InGaN/GaN DQW 由来のサテライトピークが見られ
る. これらのピークは配置M, 配置 C のいずれにおいても観測された. DQW由来のサテラ
イトピークの位置と周期から構造を解析すると, InGaN QWの In組成: 28.7%, 井戸幅: 4.0
nmと見積もられた. この構造は理論上は約 520 nmで発光する構造であり, 図 5.1において目
標とした構造を作製することができた.
また, 図 6.15(b), (c)に示すように, いずれの配置においても対称面 (1122)の ! スキャンで
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図 6.15 (1122) InGaN/AlGaN SCSLクラッド層を用いた LD構造の (a) XRD 2=! ス
キャンプロファイル. 配置M, 配置 C の 2 通りで測定を行った. (b) 対称面 (1122) の配
置M, (c) 配置 C における ! スキャンプロファイル.
















AFM測定の結果を図 6.16に示す. RMS粗さは 1 nm以下であり, 比較的平坦性は高いと
言える. また, [1123]方向に沿ったファセット構造が見られる. これは fnn01gで構成されて
いると考えられる.
6.3.3 断面 TEM測定
活性層付近の断面 HR-TEM像を図 6.17に示す. TEM測定は破壊測定であるため, 本節に
おいて XRD, AFM, PL測定を行った試料とは異なる試料を用いた. ただし, QW以外の構造
はほぼ同じである. 各層とも, 非常に平坦なヘテロ界面を有している. 特に InGaN QW/GaN
障壁層界面が平坦であることから, 均一性の高い発光が期待される. また, InGaN/GaN
SLWG, InGaN/AlGaN SCSLに関しては, ほぼ設計通りの規則的な周期構造が観測されてお
り, 制御性良く LD構造の結晶成長を行うことに成功した.
PLスペクトル
室温において (1122)InGaN/AlGaN SCSLクラッド層を用いた LD構造の PLスペクトル













InGaN QW: 2.5 nm
InGaN QW: 2.5 nm
[1123]
[1100]
図 6.17 (1122) InGaN/AlGaN SCSLクラッド層を用いた LD構造の断面 HR-TEM像.
InGaN/GaN DQWが励起される条件で測定を行った. その結果を図 6.18に示す. 430 nm付
近に InGaN/AlGaN SCSLからの発光が見られる. また, QWからの緑色発光が観測され, そ




GaN/AlGaN SCSLを提案し, その作製および LD構造への適用を試みた.
InGaN層の圧縮歪に起因する力と, AlGaN層の引っ張り歪に起因する力が釣り合うように
SCSLを設計し, (1122) GaN基板上に約 460 nmの SCSLをほぼコヒーレントに成長させる
ことに成功した. しかしながら, 高品質な SCSLを実現できる組成の範囲は限られている. 今
回実験を行った範囲では, In組成 20%, Al組成 20%の組み合わせが最適であった.
作製した SCSL に対して, 屈折率を分光エリプソメトリにより実測したところ, 緑色領域
で GaN よりも屈折率が小さいことが明らかになった. このことと, 厚膜を GaN 基板上にコ
ヒーレントに成長できることから, クラッド層として適していることが示唆された. 実際に,
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図 6.18 (1122) InGaN/AlGaN SCSLクラッド層を用いた LD構造の室温 PLスペクトル.
AlGaNクラッド構造と光閉じ込め係数を比較したところ, 30%以上の向上が確認された. し
たがって, InGaN系 LDのクラッド層として適した特性を有していることを実証できた.
そこで, (1122) InGaN/AlGaN SCSLクラッド層を用いた LD構造の作製を試みた. XRD
測定により, (1122) GaN 基板上への LD 構造のコヒーレント成長を確認することができた.








もう 1 つの構造として, 埋め込みボイドクラッド層を提案する. GaN の屈折率が約 2.4 で
あるのに対して空気の屈折率は 1なので, 埋め込みボイド構造を作製することで屈折率を大幅
に低減できる可能性がある. 実際に, 多孔質 GaNの場合にはバルク GaNよりも屈折率が低下
するという報告がある [194]. ただし, ボイドをきれいに埋め込めるか, ボイドと LDのエピタ
キシャル層との間隔をどれだけ詰められるかを検討する必要がある. m面 GaN上へのフォト
ニック結晶 LEDを作製する際に, ボイドをきれいに埋め込むための成長条件について検討し
た例はあるが [195{197], (1122) に関しては報告が無く, 本研究が初の試みである.
この構造の付加価値として, 分布帰還型レーザへの応用が期待される. ストライプ状の埋め
込みボイド構造を作製し, それに対して垂直な方向に導波させれば, 屈折率の周期的な分布に




1. (1122) GaN基板上にヘキサメチルジシラザン (Hexamethyldisilazane: HMDS), リフ
トオフレジスト (LOR), フォトレジスト (S1813)を, この順にスピンコートにより塗布
する.
2. フォトリソグラフィ (露光 現像)によりレジストのパターニングを行う.
3. Ni(100-200 nm)を蒸着する.












4. Microchem社製 Remover PGを用いて Niをリフトオフする.
5. 反応性イオンエッチング (Reactive Ion Etching: RIE)を行う. 用いたガスは Cl2 であ
り, 供給流量は 50 sccmとする. また, エッチング時の圧力を 0.6 Pa, バイアス電力を
300 W, ICP電力を 400 Wとする. この条件は, 当研究室で (0001) GaNの側壁を垂直
に加工するために最適化されたものであり, エッチングレートは 0.75 m/minである.
6. 希硝酸 (10 wt%)に室温で 1分間浸漬し, Niを除去する.
7. 過酸化水素水 (H2O2)と硫酸 (H2SO4)の混合溶液 (Sulfuric Peroxide Mixture: SPM)
によりレジストなどの残留有機物を除去する. 混合比は H2O2 : H2SO4 = 1 : 1とし,
80 Cで 10分間浸漬する.
8. 第 2章で示した方法で, MOVPE成長を行う.
7.1.2 ボイド構造のストライプ方向依存性
このような手順で作製したストライプ状埋め込みボイド構造の SEM像を図 7.2に示す. こ
のときの溝幅/テラス幅は 5 m / 5 mであり, GaNの成長条件は, Tg = 950C, V/III=1500
とした. 図 7.2(a)のように, ストライプ方向を [1100]とした場合には, ボイドがきれいに埋め
込まれており, なおかつ会合部が平坦に繋がっている. AFMにより表面を測定したところ図
7.3に示すように, 実際に会合部はなめらかに繋がっており, 段差は見られなかった.
一方, 図 7.2(b)のようにストライプ方向を [1123]とした場合には, ボイドはかろうじて残っ
ているものの, かなり小さくなってしまっている上に, 会合部に f1101gと思われる斜めのファ













図 7.2 (1122) GaN ホモエピタキシャル膜によって埋め込んだストライプ状ボイドの
SEM像. (a) [1100]方向のストライプ, (b) [1123]方向のストライプ.





図 7.3 [1100] 方向の溝幅: 5 m/ テラス幅: 5 m 埋め込みボイド構造表面の AFM 像.
測定領域は 2020 m2 であるため, 少なくとも会合部が 1列含まれている.












































図 7.4 [1100]方向のストライプ加工を施した (1122) GaN基板への GaNホモエピタキシ






(1122) GaN 基板上に GaN を成長する際に, 7 分 30 秒ごとに AlGaN(Al 組成約 10%) マー
カーを約 20 nm 挿入して成長を行った. 成長条件は, 平坦な (1122) GaN 基板上におけるホ
モエピタキシの最適条件 (V/III比: 1500, 成長温度: 950C)を採用した. この条件での成長
レートは約 2 m/hであるため, 7分 30秒では約 500 nmとなる. 溝幅/テラス幅が 5 m/5
mのときのボイド形成過程を図 7.4に示す. エッチング深さは約 3 mとした. 図中で黒く見
える線が AlGaNである. 4周期目と 5周期目の AlGaNの間でボイドが埋め込まれているこ
とから, ボイドを完全に埋め込むには GaNを約 35分間成長する必要があることが分かった.
テラス上からは基板表面と垂直方向に, (1122)面を保ったまま成長が進行している. この領
域では, 加工を施していない (1122) GaN基板上へのホモエピタキシと同様, エピ層のコント
ラストが基板に比べて暗くなっているため, 高密度の酸素が混入していることが示唆される.





























図 7.5 [1100]方向のストライプ加工を施した (1122) GaN基板への GaNホモエピタキシ




ることにより, 不純物密度が劇的に低減したと考えられる. この結果から, オフ角のついた基板
を使用することで不純物密度を低減できると期待される.
次に, 同様の実験を 2 m/2 m ストライプに対して行った. その結果を図 7.5 に示す. 5
m/5 mストライプのときと比べて, ボイドが埋め込まれるのに要する時間を約 15分に短縮




ると期待されるが, 本研究で使用したフォトリソグラフィで行える範囲では 2 m/2 mのス
ケールが限界である. したがって, 本研究では 2 m/2 mのストライプを用いて形成した埋
め込みボイド構造を LDのクラッド層として採用する. さらに細かいパターンを作製するには,
電子ビームリソグラフィの利用が考えられる.














図 7.6 埋め込みボイドクラッドを用いた LDの断面 SEM像. (a) 広域および (b) LD構
造付近の拡大図.
7.2 埋め込みボイドクラッドを用いた LDの作製
埋め込みボイドクラッドを用いた LDの作製を試みた. ストライプ方向は [1100]とし, 溝幅,
テラス幅はそれぞれ 2 m, 2 mとした. 以下ではその構造評価の結果について述べる.
7.2.1 断面 SEM
作製した LD構造の断面 SEM像を図 7.6に示す. 図 7.6(a)に示すように, 良好な周期性を
持つボイド構造が作製できている. また, その上に平坦な界面を有する LD構造が成長してい
るのが図 7.6(b) から分かる. 第 7.1.3 節でボイドの成長過程について詳細に調べたことによ
り, ボイドが埋め込まれた直後に LD構造を作製できるようになったため, 光閉じ込めの効果
を高められる可能性が高い.
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図 7.7 埋め込みボイドクラッド層を用いた LD構造の (a) XRD 2=! スキャンプロファ
イル. 配置M, 配置 C の 2通りの配置で測定を行った. (b) 対称面 (1122)の配置M, (c)
配置 C における ! スキャンプロファイル.
7.2.2 XRD測定
次に, 同試料の XRD 2=! スキャンプロファイルを図 7.7 に示す. 配置 M と, 配置 C
の 2 種類の配置で測定を行った. 図 7.7(a) に示すように, M, C いずれの配置においても
InGaN/GaN DQWに由来するサテライトピークが観測され, 周期構造ができていることが分





図 7.8 埋め込みボイドクラッド層を用いた LD構造の AFM像.
かる.
また, 図 7.7(b), (c)に示すように, ! スキャンでは LD構造の傾きを検出することはできな
かったため, コヒーレント成長していることが示唆される.
DQW 由来のサテライトピークの位置と周期から構造を解析すると, InGaN QW の In 組
成: 33.2%, 井戸幅: 4.0 nmと見積もられた. この構造は理論上は約 550 nmで発光する構造
である. 一方, この構造は臨界膜厚を理論上は超えてしまっている. しかしながら, XRD測定
の結果からはコヒーレント成長を示唆する結果が得られているため, 膜厚か In 組成のいずれ
かを大きく見積もっている可能性がある.
7.2.3 AFM測定
表面平坦性の評価を行うため, AFM測定を行った. 埋め込みボイドクラッド層を用いた LD
構造の AFM像を図 7.8に示す. [1100]方向に沿った周期的な構造が見られるが, これはボイ
ド上でわずかに構造が盛り上がっていると考えられる. しかし, この領域全体の RMS粗さは
0.74 nmであり, 平坦性は良好であると言える.
7.2.4 埋め込みボイドクラッド構造を有する LD構造の発光分布
図 7.9(a)に, 埋め込みボイドクラッド構造を有する LDの蛍光顕微鏡像を示す. 室温におい
て緑色で発光している様子が観測された. しかしながら, ボイドと同様の周期で発光分布に何
らかの変化が生じていることが分かる. この変化を定量的に調べるため, 顕微 PL測定を行っ
7.2 埋め込みボイドクラッドを用いた LDの作製 143





















































































































図 7.9 2 m/2 mパターンの埋め込みボイドクラッド構造を有する LDの (a) 蛍光顕微
鏡像, (b) 同領域の PL ピーク強度マッピング, (c) PL ピーク波長マッピング, (d) 破線で
示した領域における PL 強度および波長のラインプロファイル. スケールバーは 4 m を
表す.
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た. 対物レンズには, 倍率 100, N.A. 0.95のものを用い, 測定は室温で行った. PLピーク強
度と PLピーク波長の顕微 PLマッピング像をそれぞれ図 7.9(b), (c)に示す. 蛍光顕微鏡像で
筋状に見えていた領域では, 他の領域と比べて発光強度が強く, 発光波長が短くなっているこ
とが分かった. 図 7.9(d)には, マッピング像の中に示した破線に沿った発光強度 発光ピーク
波長を示す. 発光強度と発光ピーク波長の関係がより明瞭になった.
これらのことから, ボイド上では発光強度が強く, 発光波長が短波長になっていると考えら
れる. 発光波長が短波長になったのは, Inの取り込み効率が低下したか, 歪の低減によって内
部電界が減少したためであると推測される. また, 発光強度が強くなったのは, 内部電界が減少
したために輻射再結合確率が向上したか, あるいは光取り出し効率が向上したと考えられる.








げることを試みた. その作製方法として, (1122) GaN基板に対し, フォトリソグラフィ, RIE
によりストライプ状の周期溝加工を施した後, MOVPEにより GaNを成長し, ボイドを埋め
込んだ.





















本研究では, 緑色 LDの実現に向けて, 歪多層構造の設計と作製手法について検討を行った.
その過程で得られた成果を以下に記す.
8.1.1 (1122)と (1122)の成長特性の違い
(1122)および (1122)GaN基板上への GaNまたは InGaNのMOVPE成長を行い, 面方位
の違いがエピタキシャル成長に及ぼす影響を明らかにした.
アンドープ GaN のホモエピタキシに関しては, (1122) の方が平坦な表面を得られる成長
ウィンドウが広いことと, 意図しない不純物が混入しにくいことから, 優れていると言える. 一
方, (1122) GaNは Oが混入しやすいが, Mgドーピングの制御性という点では (1122)に勝る
ことが分かった.
InGaN のエピタキシャル成長に関しては, In の取り込み効率が高いことと, InGaN/GaN
ヘテロ界面の平坦性が高いという点で, (1122)の方が LDの活性層として優れていることが分
かった. また, 過去に報告されているように偏光スイッチ特性を示し, 劈開面を LD のキャビ
ティミラーとして用いることができる可能性を示すことができた.
一方, (1122) InGaN/GaN MQWではヘテロ界面に QDライクな構造が形成されているこ
とが分かった. このような構造を反映して, (1122) InGaN QWは従来の偏光スイッチ特性を
示さないこと, 室温における PLの FWHMが (1122)と比較して大きいことなどから, LD構
造には適さないと考えた. しかしながら, 長波長領域の IQEは高いため, LEDとしては有用で
ある.
これらの結果から LDの作製には (1122)の方が適していると判断し, (1122)のみを用いる
ことにした.





このモデルによって計算した臨界膜厚は, (1122) GaN 基板上に成長した InGaN 単層膜
および SQW の格子緩和をうまく説明できることから, モデルの正しさが実証された. また,




LD のような複雑な多層構造にも適用することができるため, LD の設計に大いに役立つと期
待される.
8.1.3 LD構造の設計指針の確立
我々が構築した臨界膜厚モデルは, 非極性面上への LD 構造の設計指針を与えることがで
きる.
InGaN QW活性層の構造に関して, 臨界膜厚と発光波長の理論値を照らし合わせることで,
最適な構造について議論することができる. また, LD構造全体を 1つの膜と見なすことで, コ
ヒーレント成長可能な構造を設計することができる.
その結果, 緑色で発光する InGaN QW活性層を有する LD構造を (1122) GaN基板上にコ
ヒーレント成長させることができた. また, 作製した LD構造を用いてデバイス化を行い, 電流





き, しかも屈折率を GaNないしは AlGaNよりも小さくできる構造を提案し, その有用性につ
いて検討した.
その 1つが InGaN/AlGaN SCSLであり, InGaN層と AlGaN層に加わる力が釣り合うよ
うに, 緻密に構造を設計した結果, 膜厚が 460 nmの InGaN/AlGaN SCSLを (1122) GaN基










今後の課題として, 本構造ではまだ pn伝導制御がなされていないことから, 不純物添加によ
りダイオード構造を作製し, 電流注入発光特性を調べることが指摘された.
8.2 今後の展望と課題
本研究では, 以上のような成果を得ることができたが, 目標とする緑色 LDの実現には至ら
なかった. そこで, 本節では緑色 LDを実現するための方策について論じる.
8.2.1 新規クラッド構造の可能性
本研究では, 光閉じ込め向上のための新規クラッド構造を提案した. このうち In-
GaN/AlGaN SCSL は, 非常に急峻な界面を有している上に, 半極性 (1122) GaN 基板上
に厚膜をコヒーレント成長させることができる. さらに, 屈折率を GaN よりも小さくするこ
とができるため, InGaN系 LDのクラッド層として適している. 光閉じ込め係数の計算結果か
らもこの構造の有用性は支持されている.
一方, 埋め込みボイド構造を用いると, その上に作製した InGaN QWの発光強度および発
光波長に分布が生じることが指摘された. また, ボイド構造における光の散乱も懸念される.
したがって, 活性層の均一性が求められる LDの作製には, やや不適である.
以上の検討から, InGaN/AlGaN SCSLクラッドを用いることで緑色 LDの実現が大いに期
待される.




本研究では, (1122) InGaN QW 活性層の構造として, 図 5.1 において In 組成が少なめで,
井戸幅が厚めの構造を用いることを提案した. 一方で, In組成を多くして, 井戸幅を薄くする





LDにおいて, 自由キャリア吸収は損失となる. (1122)の場合には, ドナー型不純物が取り込
まれやすいため, 生成した自由電子によって自由キャリア吸収が引き起こされてしまう可能性




 (1122) GaN 基板上へのエピタキシャル成長において InGaN/GaN ヘテロ界面の平坦
性を向上させる
前者に関しては, NH3 純化装置の導入がまず考えられる. また, 埋め込みボイド構造の作製に
おいて, 溝内部の側壁から成長している領域では不純物密度が極めて少なくなっていること
を示唆する結果を得た. このことから, c面ステップが出現するようにオフ角を付けた (1122)
GaN基板を使用することで, 不純物濃度が劇的に低減すると期待される.





により素子が破壊されてしまった. その主な原因は p 型 GaN および電極にある. 断面 SEM
像を見る限り p型になっている兆候はあるが, 原因不明のリーク電流に妨げられてホール効果
測定を行うことすらままならない状況である. 半極性 p型 GaNと電極間の電気的接触に関す
る物理機構を明らかにし, オーミック接触を得ることが望まれる.
8.3 結言
本研究において, 緑色 LDを目指す過程で明らかになった知見は面方位 材料を問わず役に





















C11 C12 C13 0 0 0
C12 C11 C13 0 0 0
C13 C13 C33 0 0 0
0 0 0 C44 0 0
0 0 0 0 C44 0










*1 弾性スティフネス定数の記号には C が, コンプライアンス定数の記号には S が用いられている. ややこしいが,
一般的にはこの記号が用いられるので, 本論文もこれに従う.
152 付録 A 非極性面における応力 歪テンソルの計算
ij は応力, Cij は弾性スティフネス定数, "ij は歪の各成分を表す. 弾性スティフネス定数 Cij























C11   C12 : (A.7)
ここで,
 = (C11   C12)

(C11 + C12)C33   2C213
	
(A.8)
である. これを [1100](y0)軸周りに回転させた座標系に変換すると, 以下のようになる.
"x0x0 = "xx cos
2  + "zz sin
2    "zx sin 2 (A.9)
"y0y0 = "yy (A.10)
"z0z0 = "xx sin
2  + "zz cos
2  + "zx sin 2 (A.11)




("xx   "zz) sin 2 + zx cos 2 (A.13)










cos2  0 sin2  0   12 sin 2 0
0 1 0 0 0 0
sin2  0 cos2  0 12 sin 2 0
0 0 0 cos  0 sin 
sin 2 0   sin 2 0 cos 2 0



















cos2  0 sin2  0 sin 2 0
0 1 0 0 0 0
sin2  0 cos2  0   sin 2 0
0 0 0 cos  0   sin 
  12 sin 2 0 12 sin 2 0 cos 2 0











となる. これを " = R2" とおく. これらの行列 R1;R2 を用いると, " = S より, "0 =
R1" = R1S = R1SR2
0 と表せる. したがって, x0y0z0 座標系に基底変換後の弾性コンプ
ライアンス定数は S0 = R1SR2 となる. 基底変換後の弾性コンプライアンス定数 S0ij のうち,
必要なものだけを列挙すると,
S011 = S11 cos





S022 = S11 (A.18)
S012 = S12 cos
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